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Kurzzusammenfassung
In dieser Arbeit wird der Einfluss der Oberfla¨chenbeschaffenheit auf die mag-
netischen Eigenschaften von ionenstrahlgesputterten Eisenschichten auf GaAs
untersucht. Zur Analyse der Struktur der hergestellten Filme wird Beugung
niederenergetischer Elektronen (LEED) und Rastertunnelmikroskopie eingesetzt.
Die hier verwendeten Methoden zur Untersuchung der magnetischen Eigenschaf-
ten sind Kerr-, SQUID-Magnetometrie und ferromagnetische Resonanz. Es zeigt
sich, dass sowohl auf unbehandeltem als auch auf vorgesputtertem und geheiz-
tem GaAs-Substrat die gesputterten Eisenfilme epitaktisch aufwachsen. Die ge-
ringste Rauigkeit von 1A˚ zeigen Eisenfilme auf unbehandeltem GaAs, wa¨hrend
Eisenfilme auf geheiztem GaAs die ho¨chste Rauigkeit von 30A˚ aufweisen. Die
gro¨ßte Kristallanisotropiekonstante wird fu¨r das vorgesputtete GaAs/Fe-System
bestimmt. Fu¨r diese Pra¨parationsmethode werden zwei Monolagen Eisen als mag-
netisch tote Lagen ermittelt. Bei einer Schichtdicke von 100A˚ wird 83% der
Sa¨ttigungsmagnetisierung von Volumeneisen erreicht. Die kleinen beobachteten
FMR-Linienbreiten sprechen fu¨r die guten Volumeneigenschaften des ionenstrahl-
gesputterten Eisens.
Weiterhin wird eine antiferromagnetische Zwischenschichtaustauschkopplung bei
gesputterten Fe/Cr/Fe-Schichten erzielt. Fu¨r eine Chromzwischenschicht von 12
bis 17A˚ wird eine Kopplungssta¨rke bis zu 0,2mJ/m2 gefunden. Um die geringe
Kopplungssta¨rke zu erkla¨ren, wird eine starke Durchmischung an den Grenz-
fla¨chen postuliert.
Schließlich werden Fe/MgO/Fe/FeMn-Schichten auf GaAs deponiert. Nach der
Strukturierung ko¨nnen an den Tunnelkontakten in Strom-Spannungsmessungen
Tunnelprozesse nachgewiesen werden. Die ermittelten Tunnelmagnetowider-
standswerte sind mit 2% niedrig, was mit dem Fehlen scharfer, definierter Grenz-
fla¨chen sowohl an der Fe/FeMn- als auch an den Fe/MgO-Grenzfla¨chen erkla¨rt
werden kann.
Diese Resultate zeigen, dass man analog zur MBE beim Ionenstrahlsputterver-
fahren gute magnetische Volumeneigenschaften an Einzelfilmen erzielen kann. Je-
doch werden grenzfla¨chensensitive Pha¨nomene aufgrund starker Durchmischung
an den Grenzfla¨chen geschwa¨cht.
Abstract
In this PhD Thesis, the influence of the surface topography, morphology and
structure on magnetic properties of ion beam sputtered iron layers on GaAs is
examined. To analyze the structure of the produced iron films, low energy electron
diffraction and scanning tunneling microscopy is employed. The utilized methods
to investigate the magnetic properties are Kerr- and SQUID- magnetometry and
ferromagnetic resonance. It is demonstrated that on untreated as well as on pre-
sputtered and heated GaAs subtrates the sputtered iron films grow epitaxially.
The least surface roughness of 1A˚ exhibit iron films grown on untreated GaAs,
while iron films on heated GaAs have the highest roughness of 30A˚. The largest
crystal anisotropy constant is found for the presputtered GaAs/Fe - System. For
this preparation method, two monolayers of iron are determined to be magneti-
cally dead layers. At a film thickness of 100A˚, 83% of the value for saturation
magnetization of bulk iron are achieved. The small observed FMR-linewidths
confirm the good bulk properties of the ion beam sputtered iron.
Furthermore, an antiferromagnetic interlayer exchange coupling in sputtered
Fe/Cr/Fe - films was achieved. For a thickness of 12 to 17A˚ of the chrome in-
terlayer, a coupling strength up to 0.2mJ/m2 is found. To account for the small
coupling strength, a strong intermixing at the interface is assumed.
Finally, epitaxial Fe/MgO/Fe/FeMn multilayers are deposited on GaAs. After
the structuring, it is possible to detect tunneling processes in the tunneling con-
tacts with current-voltage measurements. The tunnel magneto resistance values
of 2% are small, which can be explained by the absence of sharp, well-defined
interfaces between the Fe/FeMn and the Fe/MgO interfaces.
These results demonstrate, that analog to MBE the ion beam sputtering method
realizes good magnetic bulk properties. However, interface sensitive phenomena
are weakened because of a strong intermixing at the interfaces.
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1 Einleitung
Die heutige Informationstechnologie ist ohne magnetische Speichertechniken nicht
mehr vorstellbar. Immer mehr Speicherkapazita¨t wird auf immer weniger Fla¨che
untergebracht. Zu dieser Entwicklung hat sowohl der Fortschritt in der Du¨nn-
schichtfabrikation der magnetischen Speicherschichten beigetragen, als auch die
Entwicklung der Leseko¨pfe, die mittlerweile ebenfalls aus du¨nnen magnetischen
Schichten bestehen. Anfangs basierten die Sensoren auf dem anisotropen Magne-
towiderstand (AMR), kurz nach der Entdeckung des Riesenmagnetowiderstands
(GMR) durch Gru¨nberg [1] und Fert [2] wurde dieser Effekt als Sensor in die
Leseko¨pfe implementiert. Im Zuge dieser Weiterentwicklung wurden viele Mate-
rialkombinationen ausprobiert, um den GMR zu vergro¨ßern und auch der Tun-
nelmagnetowiderstandseffekt (TMR) wurde fu¨r die Anwendung wieder entdeckt.
Zur Herstellung solcher magnetisch du¨nner Schichten gibt es eine Vielzahl un-
terschiedlicher Beschichtungsmethoden. In der Grundlagenforschung werden die
Schichten meist mit Molekularstrahlepitaxie (engl.: Molecular Beam Epitaxy
MBE) hergestellt, die ein sehr kontrolliertes Wachstum mit guter Oberfla¨chen-
und Grenzfla¨chenmorphologie ermo¨glicht. In der Industrie findet die MBE-
Deposition ihre Anwendung nur im Bereich der Halbleitertechnologie, da diese
Ultrahochvakuumtechnik (UHV) beno¨tigt. Ansonsten wird das Sputterverfahren
bevorzugt genutzt, da es eine großfla¨chige, homogene Beschichtung großer Sub-
strate mit hohen Beschichtungsraten ermo¨glicht.
In magnetischen Du¨nnschichtsystemen, bei denen die oben genannten Effekte be-
obachtet werden ko¨nnen, weicht ha¨ufig das magnetisches Verhalten stark von den
Volumeneigenschaften ab. Ein Beispiel ist die an Fe/Cr/Fe-Schichten entdeckte
Zwischenschichtaustauschkopplung [3]. Das Auftreten und die Details der Pha¨no-
8mene ha¨ngen stark von der morphologischen Beschaffenheit der Oberfla¨chen bzw.
Grenzfla¨chen und der kristallinen Struktur der Filme ab. Die Morphologie wird
maßgeblich durch die kinetischen Vorga¨nge wa¨hrend des Schichtwachstums beein-
flusst. Bei der MBE erreichen die Teilchen die Oberfla¨che mit thermischen Energi-
en (0,2 eV bzw. 2200K), wa¨hrend beim Sputterprozess die kinetischen Energien
der Teilchen eine breite Verteilung im Bereich von 1-30eV aufweisen. Entspre-
chend unterschiedlich ko¨nnen die sich ausbildenden Oberfla¨chenbeschaffenheiten
und daraus resultierenden magnetischen Eigenschaften sein. Hier setzt die vor-
liegende Arbeit an. Wa¨hrend der Einfluss der Morphologie auf die magnetischen
Eigenschaften von du¨nnen einkristallinen mittels MBE hergestellten Filmen in-
tensiv untersucht [4] wurde, fehlen an gesputterten Filmen noch Erkenntnisse, so-
wohl zum weit verbreiteten Standardverfahren des Magnetronsputterns als auch
zum Ionenstrahlsputtern (engl.: Ion Beam Sputtering IBS). Das Magnetronsput-
tern wird industriell breit eingesetzt, z.B. zur Herstellung von Festplatten und
Leseko¨pfen und ermo¨glicht qualitativ hochwertige Bauteile. Es dra¨ngt sich die
Frage auf, ob das Ionenstrahlsputtern aufgrund seiner hohen Flexibilita¨t bei der
Wahl der Sputterparameter im Vergleich zum Magnetronsputtern nutzbare Vor-
teile bietet. Die vorliegende Arbeit konzentriert sich auf das Ionenstrahlsputtern.
Die Daten des epitaktischen Wachstums durch IBS werden mit MBE-Daten und
magnetrongesputterten Daten aus der Literatur verglichen, die dort in großer
Zahl vorhanden sind.
Der erste Teil der Arbeit bescha¨ftigt sich mit dem Einfluss der Topographie des
Substrates auf das epitaktische Wachstum von Eisen auf GaAs. Zur Untersuchung
der Struktur dient Beugung niederenergetischer Elektronen. Die Oberfla¨chen-
morphologie der Proben wird mit Rastertunnelmikroskopie analysiert. Kerr- und
SQUID-Magnetometrie dienen zur Untersuchung der magnetischen Eigenschaf-
ten. Aus winkelabha¨ngigen ferromagnetischen Resonanzexperimenten ko¨nnen so-
wohl die volumenempfindliche Gro¨ße der kubischen Anisotropie, als auch die
grenzfla¨chensensitive, uniaxiale Anisotropie ermittelt werden. Ro¨ntgenphotoemis-
sionsspektren liefern Erkenntnisse u¨ber die chemische Zusammensetzung der ge-
sputterten Eisenschichten. Es wird sich zeigen, dass Eisenschichten mit guten
Volumeneigenschaften, d.h. Eigenschaften, die denen des Volumen-Eisens ent-
9sprechen, hergestellt werden ko¨nnen.
Zur Untersuchung der Grenzfla¨chenqualita¨t werden Fe/Cr/Fe-Dreilagensysteme
hergestellt und charakterisiert. Fu¨r eine starke Kopplung, wie sie bei mittels MBE
deponierten Schichten gefunden wird [5], ist eine glatte, klar definierte Grenz-
fla¨che notwendig. Es wird sich zeigen, dass eine Kopplung an den gesputterten
Schichten gefunden wird, die aber aufgrund der Durchmischung an der Grenz-
fla¨che eine geringe Sta¨rke aufweist.
Als weiteres Pha¨nomen, das sensibel von der Grenzfla¨chenbeschaffenheit abha¨ngt,
wird im dritten Teil der Tunnelmagnetowiderstand, an epitaktischen Fe/MgO/Fe-
Systemen, untersucht. Mit einem maximalen Wert von 2% bleiben die ionen-
strahlgesputterten Tunnelkontakte deutlich unter den Rekordwerten von u¨ber
200%, die an MBE-gewachsenen [6] und magnetrongesputterten [7],[8] Proben
gemessen wurden. Es wird sich zeigen, dass an ionenstrahlgesputterten Schich-
ten der Einfluss der nicht scharf definierten Grenzfla¨chen Fe/MgO den TMR
stark schwa¨cht. Der TMR wird zusa¨tzlich durch den Exchange-Bias, ein weiteres




Abb.2.1 zeigt schematisch die Topographie einer einkristallinen Oberfla¨che. Die
charakteristischen Gro¨ßen sind die Terrassen, ihre La¨ngen und die Stufenkan-
ten. Trifft ein Atom auf die kristalline Oberfla¨che, so wird es sich, bei genu¨gend
großer Oberfla¨chenbeweglichkeit, energetisch besonders gu¨nstige Lagen wie die
Stufenkanten aussuchen. Bei geringer Beweglichkeit ko¨nnen sich die Adatome
auch auf den Terrassen anlagern und unbewegliche Adatomcluster bilden. Gleich-
zeitig ko¨nnen sich auch Leerstellen, d.h. fehlende Atome, und deren Cluster bil-














Abb. 2.1: Schematische Darstellung der Elemente der Oberfla¨chenmorphologie
nach[9].
Die mo¨glichen Wachstumsmoden fu¨r das Wachstum eines Filmes auf einer einkris-
tallinen Oberfla¨che sind in Abb.2.2 schematisch dargestellt. Wenn das Substrat
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und der aufgewachsene Film aus unterschiedlichen Materialien besteht, bezeich-
net man das Wachstum als Heteroepitaxie. Die fu¨r die Ausbildung der Wachs-
tumsmoden wichtigen Gro¨ßen sind im thermodynamischen Bild dabei die ver-
schiedenen Ober- und Grenzfla¨chenenergien γ, sowie die Gitterparameter der
Materialien. Fu¨r den Fall, dass nur die Oberfla¨chenenergien wichtig sind, er-
warten wir die beiden Grenzfa¨lle: reines Lagenwachstum (Frank-van der Mer-
ve) fu¨r γSchicht + γSubstrat/Schicht ≤ γSubstrat und Inselwachstum (Volmer-Weber)
fu¨r γSchicht + γSubstrat/Schicht > γSubstrat. Dabei mu¨ssen die Oberfla¨chenenergien
der betrachteten kristallographischen Orientierungen und die Grenzfla¨chenener-
gie verwendet werden. Passen die Gitterparameter von Schicht und Substrat nicht
genau, so muss sich die Schicht an das Substrat anpassen, dies geht aber auf Kos-
ten der zusa¨tzlichen Verzerrungsenergie. Mit wachsender Schichtdicke wird diese
Energie so groß, dass das Wachstum nach einigen Monolagen zu Inselwachstum
umschlagen kann (Stranski-Krastanov)[9].
Frank-vander Merve Volmer-Weber Stranski-Krastanov
Abb. 2.2: Wachstumsmoden der Heteroepitaxie [9].
2.2 Ferromagnetismus in du¨nnen Schichten
Fu¨r ferromagnetische Materialien ist es charakteristisch, dass sie ohne a¨ußeres
Magnetfeld eine Magnetisierung aufweisen. Fu¨r eine solche spontane Magnetisie-
rung mu¨ssen die magnetischen Momente der Atome u¨ber die Austauschwechsel-
wirkung langreichweitig geordnet sein [10].
Der Ferromagnetismus der 3d-U¨bergangsmetalle Fe, Co, Ni beruht auf itineran-
ten Elektronen. Unter Beru¨cksichtigung des Pauli-Prinzips kann es energetisch
gu¨nstiger sein, dass die Spinmomente dieser delokalisierten Elektronen parallel
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stehen [11]. Zwar erho¨ht diese Parallelstellung die kinetische Energie der Elek-
tronen, da dann jeder Zustand nur mit einem Elektron besetzt wird, anstatt mit
zwei Elektronen mit antiparalleler Ausrichtung. Aber in der Gesamtenergiebi-
lanz kann dieser Zustand gu¨nstiger sein, da bei einer Parallelstellung der Spins
zwischen diesen ein gro¨ßerer Abstand herrscht - das sogenannte Austauschloch
und damit wird die Coulombenergie reduziert. Im sog. Stoner-Modell wird dieses
Wechselspiel in das Ba¨ndermodell der Elektronen integriert und fu¨hrt zu einer
notwendigen Bedingung fu¨r das Auftreten des Ferromagnetismus, das Stoner-
Kriterium:
I · D˜(EF ) > 1 (2.1)
Dabei beschreibt der Parameter I die Austauschwechselwirkung der Elektronen
und D˜(EF ) die Zustandsdichte pro Atom und Spinsorte am Ferminiveau. Es muss
also sowohl eine Austauschwechselwirkung als auch eine große Zustandsdichte an
der Fermikante vorliegen, damit ein Material ferromagnetisch ist. Die 3d-U¨ber-
gangsmetalle erfu¨llen das Stoner-Kriterium. Bei diesen Materialien liegen die d-
Zusta¨nde genau an der Fermikante (siehe Abb.2.3). Durch die unterschiedliche Be-
setzung von Spin up(↑) und down(↓) Zusta¨nden kompensieren sich die Momente
der Elektronen nicht mehr vollsta¨ndig. Aufgrund der Spin-Bahn-Wechselwirkung
gibt es ein resultierendes magnetisches Moment entlang der Quantisierungsrich-
tung im Real-Raum.
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Abb. 2.3: links: Schematische Zustandsdichte der 3d-Ferromagneten (z.B. Fe, Co).
Durch die Austauschaufspaltung liegen die Majorita¨tszusta¨nde energetisch tiefer als die
Minorita¨tszusta¨nde. rechts: Vergleich mit der Zustandsdichte von Edelmetallen (z.B.
Cu,Au). Die d-Zusta¨nde liegen deutlich unterhalb des Ferminiveaus und sind nicht
aufgespalten.
Das Verhalten der Magnetisierung in einem a¨ußeren Magnetfeld B kann man
durch eine thermodynamische Betrachtung erkla¨ren [12]. Die freie Energie F hat
verschiedene magnetische Beitra¨ge:
F = FZeeman + FAnisotropie + FKopplung (2.2)
wobei der Zeeman-Term FZeeman = − ~M · ~B proportional zum a¨ußeren Feld ist.
Er ergibt die Energie eines Dipols in einem a¨ußeren Magnetfeld.
Der Anisotropiebeitrag FAnisotropie sorgt dafu¨r, dass sich die Magnetisierung ent-
lang bevorzugter Achsen ausrichtet. Die Anisotropie besteht aus mehreren Bei-
tra¨gen [13]:
FAnisotropie = FForm + FKristall + FOberfla¨che + Fmagnetoelastisch (2.3)
Die Formanisotropie FForm beschreibt die Energie eines Ko¨rpers in seinem eige-
nen Entmagnetisierungsfeld. Die Energie beruht auf einer Unstetigkeit der mag-
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netischen Feldsta¨rke H an den Grenzfla¨chen des magnetisierten Ko¨rpers zum Va-
kuum. Die Formanisotropie erzeugt ein Entmagnetisierungsfeld, das proportional
zur Magnetisierung ~M mit dem Entmagnetisierungstensor N ist. Dieser ha¨ngt
von der Form der Probe ab [14].
FForm = µ0 ~M ·N · ~M (2.4)
In du¨nnen, ausgedehnten Filmen vereinfacht sich der Entmagnetisierungstensor
zu Nzz=1 und alle anderen Beitra¨ge verschwinden aus Symmetriegru¨nden, wenn
die z-Achse die Oberfla¨chennormale darstellt. Dadurch wird es schwer, eine du¨nne
Schicht entlang dieser Achse magnetisch zu sa¨ttigen; z.B. fu¨r Eisen ∼ 2, 1T.
Durch die Spin-Bahn-Kopplung sind die Spinmomente an die Bahndrehimpulse
gekoppelt. Die Bahndrehimpulse sind an die Ladungsdichteverteilung der Elek-
tronen im Festko¨rper gekoppelt. Eine Vera¨nderung der Richtung der Spinmo-
mente bewirkt eine Vera¨nderung der Ladungsdichteverteilung und damit eine
Vera¨nderung der Coulombenergie. Die konkrete Abha¨ngigkeit der Gesamtenergie
von der Magnetisierungsrichtung wird vor allem durch die Kristallstruktur be-
stimmt. Dieser Effekt wird durch die Kristallanisotropie FKristall repra¨sentiert.
Die energetisch bevorzugten Kristallachsen, z.B. in bcc Fe(100) die < 100 > -
Achsen, werden als magnetisch leichte Achsen bezeichnet. Die magnetisch harten
Achsen des Fe liegen entlang der < 111 > -Richtungen [15].
Ein a¨hnlicher mikroskopischer Mechanismus liegt der Oberfla¨chenanisotropie
FOberfla¨che zugrunde. Aufgrund der vera¨nderten Umgebung der Oberfla¨chenato-
me und damit der Brechung der Translationssymmetie senkrecht zur Oberfla¨che,
erha¨lt man einen zusa¨tzlichen Spin-Bahn-Beitrag zur magnetischen Anisotropie.
Es kann sowohl die Magnetisierung senkrecht zur, als auch in der Schichtebene
bevorzugt werden, was stark material- und strukturabha¨ngig ist. Dies gilt ana-
log fu¨r jede Grenzfla¨che; z.B. an der Grenzfla¨che zwischen bcc Fe(100) und dem
Substrat GaAs(001). Durch diese Grenzfla¨chenanisotropie findet man an Fe auf
GaAs einen zusa¨tzlichen uniaxialen Anisotropiebeitrag, der vom Substrat GaAs
verursacht wird.
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Ist die Schicht auf einem Substrat mit unterschiedlicher Gitterkonstante aufge-
bracht, so kann es zu elastischen Verspannungen kommen, die die magnetischen
Eigenschaften gegenu¨ber denen des unverspannten ra¨umlich ausgedehnten Mate-
rials vera¨ndern. Diesen Anteil bezeichnet man deshalb als magnetoelastische Ani-
sotropie Fmagnetoelastisch. Die physikalische Ursache fu¨r diese Anisotropie ist die
Spin-Bahn-Kopplung der Elektronen. Durch die indirekte Kopplung der Spins
an das Kristallgitter fu¨hrt eine Verzerrung des Gitters zu einer A¨nderung der
Magnetisierungsrichtung.
Fu¨r die in der vorliegenden Arbeit untersuchten du¨nnen Eisenschichten auf
GaAs(001) dominiert die Formanisotropie, die eine Magnetisierung in der Film-
ebene vorgibt. Deshalb mu¨ssen fu¨r die anderen Beitra¨ge zur Anisotropie nur die
Richtungen in der Probenebene betrachtet werden. Fu¨r das bcc Fe(100) liegt
dort als Kristallanisotropie eine vierza¨hlige Anisotropie in der Probenebene vor.
Dabei handelt es sich zum einen um die beiden magnetisch leichten Achsen
[100] und [010], zum anderen um die beiden magnetisch harten Achsen [110]
und [1¯10]. Neben der Kristallanisotropie spielt die Grenzfla¨chenanisotropie der
Grenzfla¨che Substrat GaAs zu Eisen eine große Rolle. Sie verursacht eine zusa¨tz-
liche uniaxiale Anisotropie. Bei der uniaxialen Anisotropie ist eine bestimmte
Achse im Material ausgezeichnet. Dies kann z.B. die Schichtnormale oder eine
bestimmte Kristallachse innerhalb der Schichtebene sein. Bei dem verwendeten
Galliumarsenid liegt eine solche uniaxiale Anisotropie Funiaxial vor. GaAs kris-
tallisiert in Zinkblendestruktur. Man kann sich diese aus zwei fcc-Gittern, deren
Basen mit einem Ga-Atom und einem As-Atom besetzt sind, die um ein Viertel
der Raumdiagonalen der kubischen Elementarzelle verschoben sind, vorstellen.
An der GaAs(001)-Oberfla¨che stellt die Verbindungslinie der beiden Atome die
ausgezeichnete Richtung dar. Diese uniaxiale Anisotropie tritt immer bei Eisen-
wachstum auf GaAs(001) unabha¨ngig von der Pra¨paration der Oberfla¨che [16]
auf, daher wird sie auch bei den in dieser Arbeit hergestellten Eisenschichten zu
finden sein.
Ein Zusatzterm fu¨r du¨nne Schichten ist FKopplung. Er beinhaltet die Kopplung ei-
ner ferromagnetischen Schicht an eine zweite, z.B. durch Orange-Peel-Kopplung
u¨ber Rauigkeiten oder dipolare Kopplung u¨ber magnetostatische Felder vom
Rand der Schicht. Ein energetisch sehr viel gro¨ßerer Anteil kann unter bestimm-
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ten Voraussetzungen auf der Zwischenschichtaustauschkopplung (siehe Kap.2.4)
beruhen [3].
2.3 Die Austauschverschiebung
Die Austauschverschiebung (engl.: Exchange Bias) wurde erstmals von W. H.
Meiklejohn und C. P. Bean an oxidierten Kobaltpartikeln unterhalb der Ne´el-








Abb. 2.4: Schematische Darstellung des Exchange-Bias-Effektes: Verschiebung der
Hysteresekurve um den Betrag Heb.
Dieser Effekt, der zu einer Verschiebung der Hysteresekurve um Heb fu¨hrt,
kann beobachtet werden, wenn man unter bestimmten Voraussetzungen einen
Ferromagneten (F) und einen Antiferromagneten (AF) in Kontakt bringt (sie-
he Abb.2.4). Die Curie-Temperatur TC des F muss ho¨her sein als die Ne´el-
Temperatur TN des AF; eigentlich ist die Blockingtemperatur TB, die etwas unter
der Ne´el-Temperatur TN liegt, die entscheidende Gro¨ße. Zusa¨tzlich muss das kom-
plette System oberhalb TN in einem a¨ußeren Magnetfeld hergestellt werden oder
nach Herstellung bei Raumtemperatur u¨ber TN erhitzt und im Magnetfeld un-
ter TN abgeku¨hlt werden [20]. Das Zustandekommen des Exchange-Bias-Effektes
kann intuitiv beschrieben werden:
Beim Anlegen eines a¨ußeren Magnetfeldes im Temperaturbereich TN < T <
TC richten sich die F-Spins parallel zum Magnetfeld aus, wa¨hrend die AF-Spins
paramagnetisch bleiben.
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Ku¨hlt man das System unter die Ne´el-Temperatur, so richten sich die AF-Spins
an der Grenzfla¨che zum Ferromagneten je nach Kopplungsart parallel, antiparal-
lel oder senkrecht (90°) zu den Spins des Ferromagneten aus. Die Spins im AF,
die weiter weg von der Grenzfla¨che liegen, orientieren sich an dieser Ausrichtung
der Spins in der AF/F-Grenzfla¨che, so dass die Nettomagnetisierung im Antifer-
romagneten Null wird.
Wird das a¨ußere Magnetfeld umgekehrt, so sollten die Spins des F sich bewegen,
wa¨hrend die AF-Spins unvera¨ndert bleiben. Aber durch die Austauschkopplung
zum AF werden die F-Spins in ihrer Ausgangsposition gehalten d.h. die AF-
Spins u¨ben an der Grenzfla¨che ein mikroskopisches Drehmoment auf die F-Spins
aus. Somit ist ein gro¨ßeres, a¨ußeres Magnetfeld zum vollsta¨ndigen Umdrehen der
F-Spins notwendig als ohne Kopplung an die antiferromagnetische Schicht, da
zum U¨berwinden des mikroskopischen Drehmoments ein zusa¨tzliches Magnetfeld
beno¨tigt wird.
Verringert man das a¨ußere Magnetfeld und kehrt es wieder um, so drehen sich
die F-Spins bei einem geringeren Magnetfeld, denn jetzt hat das wirkende Dreh-
moment der AF-Spins die gleiche Richtung wie das durch das a¨ußere Magnetfeld
hervorgerufene Drehmoment [20]. Dieser Effekt fu¨hrt zu einer Verschiebung der
Hysteresekurve um Heb.
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Das Pha¨nomen, dass die Magnetisierungen zweier ferromagnetischer Schichten
u¨ber eine nichtferromagnetische Schicht ,,kommunizieren”, wird als Zwischen-
schichtaustauschkopplung bezeichnet. Als Funktion der Dicke der sie trennen-
den nichtferromagnetischen Zwischenschicht ist eine parallele oder antiparallele
Ausrichtung der Schichtmagnetisierungen zu beobachten. Eine 90°-Ausrichtung
ist ebenfalls mo¨glich; sie ergibt sich aus einem Konkurrenzeffekt von ferromag-
netischer und antiferromagnetischer Kopplung, der durch Grenzfla¨chenrauigkeit
verursacht wird. Sie wird auf eine schlechte Qualita¨t der Zwischenschicht zuru¨ck-
gefu¨hrt, denn treten bei der Zwischenschicht Dickenfluktuationen auf, so liegen
als Folge Bereiche ferromagnetischer und antiferromagnetischer Kopplung in der
Schichtebene nahe beieinander [21].
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Die Kopplung wird pha¨nomenologisch durch den Ansatz
EIEC = −J1 cos(∆φ)− J2 cos2(∆φ) (2.5)
beschrieben, mit den Kopplungsparametern J1, J2, und dem relativen Winkel
zwischen den Magnetisierungen der ferromagnetischen Schichten ∆φ. J1 wird
auch als bilinearer, J2 als biquadratischer Term bezeichnet. Art und Gro¨ße der
Kopplung sind durch die Werte von J1 und J2 bestimmt: Bei dominantem J1
ist das System ferromagnetisch (antiferromagnetisch) gekoppelt, wenn J1 positiv
(negativ) ist. Dominiert J2 und ist negativ, entspricht eine 90° Ausrichtung der
Magnetisierungen einem Energieminimum des Systems.
Die Zwischenschichtkopplung wurde 1986 erstmals von Gru¨nberg et al. an
Eisen/Chrom/Eisen-Schichten beobachtet [3].
Diese magnetische Zwischenschichtaustauschkopplung in magnetischen Schicht-
strukturen kann im Rahmen des Quantentopf-Bildes als das Resultat eines
spinabha¨ngigen Elektronen-Confinements zwischen zwei parallel magnetisierten,
magnetischen Schichten verstanden werden. Wa¨hrend Elektronen der einen Spin-
richtung praktisch ungehindert durch die Schichtstruktur propagieren ko¨nnen,
werden Elektronen der anderen Spinrichtung an den Grenzfla¨chen reflektiert und
somit in der Zwischenschicht gefangen (siehe Abb.2.5)[22].
Die Interferenzbedingungen fu¨r die gefangenen Elektronen in der Zwischenschicht,
die sich in den Eigenschaften der magnetischen Zwischenschichtaustauschkopp-
lung widerspiegeln, verknu¨pfen die elektronische Struktur (Form der Fermi-
Oberfla¨che) mit der geometrischen Struktur (z.B. Dicke der Zwischenschicht) des
Schichtsystems.
Die magnetische Zwischenschichtkopplung weist in Abha¨ngigkeit zur Zwischen-
schichtdicke D ein oszillatorisches Verhalten auf, was dazu fu¨hrt, dass es fu¨r die
Magnetisierungen der magnetischen Schichten als Funktion der Zwischenschicht-
dicke energetisch gu¨nstiger ist, sich alternierend parallel und antiparallel zueinan-
der auszurichten. Denn in der Zwischenschicht kann sich nur dann eine stehende
Elektronenwelle senkrecht zu den Grenzfla¨chen ausbilden, wenn die Zwischen-




n = 1, 2, 3... (2.6)
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Abb. 2.5: In einer magnetischen Schichtstruktur mit parallel magnetisierten, magne-
tischen Schichten sind Elektonen mit entgegengesetztem Spin in der Zwischenschicht
gefangen und bilden senkrecht zu den Schichten stehende Wellen. Elektronen mit glei-
chem Spin ko¨nnen dagegen ungehindert durch die Schichtstruktur propagieren ([22]).
wobei k⊥ die Komponente des ~k Vektors senkrecht zu den Schichten ist. Die
Energieniveaus dieser quantisierten Zusta¨nde sinken mit zunehmender Schichtdi-
cke D ab, und neue Niveaus werden gefu¨llt, wenn sie die Fermi-Energie passieren.
Dies ist jeweils mit einer Erho¨hung der Energie des elektronischen Systems ver-
bunden und destabilisiert die FM Ausrichtung der magnetischen Schichten, was
zur antiferromagnetischen Kopplung fu¨hrt. Beim weiteren Vergro¨ssern von D be-
wirkt das Absenken der Energieniveaus eine Verringerung der Energie, und die
FM Ausrichtung wird wieder stabilisiert. Dieser Ablauf wiederholt sich periodisch
nach jedem Vergro¨ssern von D um
4D = pi|k⊥| . (2.7)




4D = 2|k⊥|. (2.8)
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Abb. 2.6: Abha¨ngigkeit der Sta¨rke der oszillatorischen Zwischenschichtkopplung J von
der Zwischenschichtdicke. Durch diskretes Abtasten der Oszillation mit der Wellenzahl
2k⊥ (durchgezogene Linie) bei Zwischenschichtdicken D=na (Punkte) erha¨lt man eine
Oszillation mit gro¨ßerer Periode, entsprechend der Wellenzahl q ([23]).
U¨ber eine kristalline Schicht kann die Kopplung nur fu¨r diskrete Werte von D ge-
messen werden, weil D nur ganzzahliges Vielfaches des atomaren Lagenabstandes
a sein kann. Das periodische, diskrete Abtasten der oszillierenden Kopplung resul-
tiert in der Beobachtung einer Wellenzahl der oszillatorischen Kopplung (Abb.2.6)
q = |2k⊥ −m2pi
a
|, (2.9)
wobei m ganzzahlig und so zu wa¨hlen ist, dass q in der ersten Brillouin-Zone liegt.
Dieses Bild macht deutlich, wo die Schwierigkeiten sowohl experimentell wie theo-
retisch liegen. k⊥ sind gewisse Wellenvektoren der Fermi-Oberfla¨che des Zwischen-
schichtmaterials, so dass fu¨r eine exakte theoretische Beschreibung eine sehr gu-
te Kenntnis der Fermi-Oberfla¨che des Materials vorliegen muss. Experimentell
muss man Schichten mit sehr geringen Rauigkeiten und hoher Qualita¨t herstellen
ko¨nnen, damit die Fermioberfla¨che mo¨glichst gut ausgepra¨gt ist und nicht durch
Verunreinigungen gesto¨rt wird.
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Der quantenmechanische Tunneleffekt ist sowohl Grundlage der Rastertunnelmi-
kroskopie (siehe Kap.3.2.3) als auch des Tunnelmagnetowiderstandseffektes (sie-
he Kap.2.6). Da fu¨r die Interpretation der Messdaten der vorliegenden Arbeit ein
Versta¨ndnis des Tunneleffektes an Metall/Isolator/Metall-Systemen(MIM) wich-
tig sein wird, wird dies na¨her betrachtet. Eine zusammenfassende Betrachtung
des Tunnelns zwischen einer metallischen Spitze und einer metallischen Ober-
fla¨che u¨ber eine Vakuumbarriere fu¨r die Rastertunnelmikroskopie findet man in
[24].
Im Rahmen der klassischen Mechanik wa¨re ein Teilchen mit einer Energie klei-
ner als die Barriere in einem lokalen Minimum eines Potentials fu¨r alle Zeiten
gefangen. In der Quantenmechanik besteht, abha¨ngig von der Ho¨he der Barrie-
re, eine bestimmte Wahrscheinlichkeit, diese trotzdem zu u¨berwinden. Diesen
Prozess nennt man Tunneln. Ein einfaches Modell zum elektronischen Potenti-
al zeigt Abb.2.7. Es stehen sich zwei Elektrodenbereiche gegenu¨ber, die durch
einen Barrierenbereich getrennt sind, dessen Potential flach und ho¨her ist als die
Ferminiveaus EF,1 und EF,2 der beiden Elektroden.
Abb. 2.7: Energieschema eines Tunnelkontaktes: links: zwei Elektrodenbereiche sind
durch eine Barriere mit ho¨herem Potential getrennt. rechts: legt man eine Spannungs-
differenz V an die Elektroden an, ergibt sich eine Energiedifferenz an der Barriere: ein
Elektronenstrom kann von der linken zur rechten Seite fließen.
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Verschiedene Oxid-Metall-Kombinationen sind denkbar, wobei die Barrie-
renho¨hen φ0, sowohl von der elektronischen Struktur als auch von den Grenz-
fla¨chen zwischen Metall und Isolator abha¨ngen. Legt man eine Spannung an die
Elektroden an, so ergibt sich eine Energiedifferenz eV an der Barriere, so dass ein







ϕ1(E − eU)ϕ2(E)|T (E)|2[f(E − eU)− f(E)]dE (2.10)
Der Tunnelstrom ist abha¨ngig von den Zustandsdichten ϕ1 und ϕ2 der beteiligten
Elektroden, der Fermifunktion f(E) und der Tunnelwahrscheinlichkeit
|T (E)|2 = exp(−2d
h¯
√
2m(φ− E)) = e−2κx|x=d (2.11)
mit κ als Abklingrate. Dieses Verfahren nennt man die WKB-Na¨herung (Wentzel,
Kramers, Brillouin) [25]. Sie gilt mit der Annahme, dass die A¨nderung des Poten-
tials φ(x) im Bereich der deBroglie-Wellenla¨nge klein gegenu¨ber der kinetischen
Energie ist.



















wobei α = 2
h¯
√
2m, d die Barrierendicke und A die Tunnelfla¨che ist. Simmons
fu¨hrt die mittlere Barrierenho¨he φ¯ = (φ1 + φ2)/2 ein.
Fu¨r kleine Spannungen eU ¿ φ¯ la¨sst sich zeigen, dass die Tunnelstromdichte
j ∝ U der Spannung ist, also Ohmschen Charakter hat. Gl.2.12 la¨sst sich in
diesem Fall schreiben als:


















Im Schichtsystem arbeitet man oft mit den gleichen Elektrodenmaterialien, aber
man hat im Allgemeinen unterschiedliche Wachstumsbedingungen fu¨r die beiden
Grenzfla¨chen Metall/Isolator und Isolator/Metall. Daher fu¨hrte Brinkmann eine
zusa¨tzliche Barrierenasymmetrie ∆φ ein [27].
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Diese Betrachtung liefert zwar qualitativ vergleichbare Ergebnisse, aber quan-
titativ sind die Ergebnisse wenig brauchbar. Dies liegt z.T. daran, dass Band-
struktureffekte nicht beru¨cksichtigt werden. Betrachtet man das Tunnelsystem
dreidimensional, so ist der Wellenvektor parallel zur Schicht eine Erhaltungsgro¨ße






Fu¨r breite oder hohe Barrieren tragen deshalb nur Elektronen mit ~k|| = 0 zum
Tunnelstrom bei.
Aufgrund von verschiedenen Eigenschaften des Tunnelkontaktes ergeben sich bei
Strom-Spannungs-Messungen unterschiedliche Leitfa¨higkeitswerte. Die gesamte
Leitfa¨higkeit G wird beschrieben durch:





GhopN (T ) (2.14)
Abb.2.8 stellt die unterschiedlichen Tunnelprozesse dar.
Abb. 2.8: Unterschiedliche Tunnelprozesse: a) direktes Tunneln ohne Zwischen-
zusta¨nde; b) resonantes Tunneln u¨ber einen lokalisierten Zwischenzustand; c) inelasti-
sches Tunneln u¨ber mehrere Zwischenzusta¨nde, sogenanntes hopping.
Gdir0 beschreibt die Leitfa¨higkeit fu¨r das direkte Tunneln. Das bedeutet, dass die
Elektronen direkt von der linken zur rechten Elektrode tunneln. Die Leitfa¨higkeit
des direkten Tunnelns ist abha¨ngig von der Barrierendicke. d:
Gdir0 =∝ e−2αd (2.15)
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1/α ist die Lokalisierungsla¨nge; sie ist ein Maß fu¨r den Zerfall der Wellenfunktion.
Gres1 stellt die Leitfa¨higkeit fu¨r einen resonanten Tunnelprozess u¨ber einen lokali-
sierten Zustand in der Barriere dar. Der resonante Tunnelprozess liegt vor, wenn
das Tunneln u¨ber einen eindimensionalen Kanal mit einem lokalisierten Zustand
stattfindet. Ein Maximum dieser Leitfa¨higkeit ergibt sich dann, wenn der lokali-
sierte Zustand in der Mitte der Barriere liegt [28]. Dies kann man sich anschaulich
versta¨ndlich machen. Angenommen, der lokalisierte Zustand wu¨rde in der Na¨he
der linken Elektrode liegen: Die Wahrscheinlichkeit, dass das Elektron in diesen
Zustand hineintunnelt ist groß, aber die Wahrscheinlichkeit, dass das Elektron in
die rechten Elektrode hineintunnelt ist dann sehr klein. Analoges gilt, wenn der
lokalisierte Zustand nahe der rechten Elektrode liegen wu¨rde. Es tragen nicht alle
vorhandenen lokalisierten Zusta¨nde in der Barriere zur resonanten Leitfa¨higkeit
bei. Die Zusta¨nde mu¨ssen sich in der Zone um die Mitte der Barriere und im
Energieintervall um die Fermienergie befinden [29].
Ein wesentliches Merkmal dieser resonanten Tunnelleitfa¨higkeit ist ihre Di-
ckenabha¨ngigkeit:
Gres1 =∝ e−αd (2.16)
In Erga¨nzung zum resonanten Tunneln u¨ber N=1 lokalisierte Zusta¨nde gibt es
bei endlichen Temperaturen auch noch den Fall des inelastischen Tunnelns infol-
ge der Wechselwirkung zwischen Elektron und Phonon. Aufgrund dessen koppeln
die Gitterschwingungen an das Energieniveau des lokalisierten Zustandes und ver-
breitern das Resonanzniveau. Außerdem spaltet sich der resonante Tunnelprozess
in einen elastischen und einen inelastischen Teil auf.∑
N G
hop
N (T ) beinhaltet die Situation, wie man sie bei N > 1 vorfindet. Es ist die
Summe der Leitfa¨higkeiten u¨ber eine Kette von N lokalisierten Zusta¨nden in der
Barriere, die durch phononenunterstu¨tztes Hu¨pfen (hopping) zustande kommen.
Dieser Transport durch inkoha¨rentes Hu¨pfen kann man verstehen als effektive
Reihenschaltung von N+1 Widersta¨nden mit einer Leitfa¨higkeit eines optimalen
Leitungskanals [30].
Fu¨r dickere Barrieren wird das direkte elastische Tunneln immer unwahrschein-
licher. Gleichzeitig erho¨ht sich die Wahrscheinlichkeit des resonanten Tunnelns
u¨ber lokalisierte Zusta¨nde.
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Bis jetzt wurde fu¨r die Barriere ein Vakuum angenommen. Um die hohen TMR-
Werte (siehe na¨chster Abschnitt) u¨ber epitaktische Barrieren zu erkla¨ren, reichen
die einfachen Barrierenmodelle nicht aus [31]. Man muss das Barrierenmaterial
mit einbeziehen. Ein Isolator hat an der Fermikante eine Bandlu¨cke, in der keine
Energiezusta¨nde in Form von Blochwellen existieren. Bringt man ihn jedoch in
Kontakt mit einem Metall, dann ko¨nnen Zusta¨nde an der Fermikante des Me-
talles in die Bandlu¨cke eindringen, wo sie exponentiell mit dem Abstand von
der Grenzfla¨che abklingen. Diese Zusta¨nde haben eine entscheidende Bedeutung
fu¨r den Tunnelstrom, da es gerade diese Zusta¨nde an der Fermienergie sind, die
die Elektronen durch den Isolator schmuggeln. Obwohl nur an der Grenzfla¨che
von Bedeutung, sind diese Zusta¨nde eine Eigenschaft des Isolators. Es sind Ei-
genlo¨sungen der Schro¨dingergleichung zu einer reellen Energie E, aber mit kom-
plexen k-Vektoren. Bringt man ein zweites Metall mit der anderen Seite des Bar-
rierenmaterials in Kontakt, so fließt ein Strom, der ebenfalls exponentiell mit der
Dicke der Barriere abklingt. Dieser Effekt wird ebenfalls als Tunneln bezeichnet,
da sich auch hier Elektronen durch eine eigentlich verbotene Region des Isolators
bewegen. Dieses Tunneln ist analog durch die Abklingrate κ charakterisiert. Fu¨r
breite oder hohe Barrieren muss man nur Zusta¨nde im Minimum von κ(~k||) be-
trachten, alle anderen haben wesentlich ho¨here Abklingraten. Fu¨r welches ~k|| das
gilt, muss man aus der komplexen Bandstruktur des Barrierenmaterials ableiten.
Fu¨r Magnesiumoxid gilt das z. B. fu¨r ~k|| = 0 [32].
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Die ersten Versuche im Hinblick auf spinpolarisiertes Tunneln stammen von Te-
drow und Meservey, sie verwendeten Aluminiumoxidschichten als Isolatoren [33].
Es zeigte sich eine asymmetrische Leitfa¨higkeit infolge der Spinaufspaltung des
Ferromagneten. Außerdem zeigten die Experimente eine Erhaltung des Spins
wa¨hrend des Tunnelprozesses. Ein Tunnelmagnetowiderstandssystem besteht aus
zwei ferromagnetischen Schichten, die durch eine wenige Nanometer dicke Isola-
torschicht getrennt sind. Jullie`re entwickelte zur Erkla¨rung seiner Experimente
an Co/Ge/Co-Schichten ein einfaches Modell [34]. Er konnte zeigen, dass die
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Leitfa¨higkeit von der relativen Orientierung der beiden ferromagnetischen Schich-
ten abha¨ngt. Er geht von zwei unabha¨ngigen Spinkana¨len ohne Spinstreuung aus.
Diese haben unterschiedliche Widersta¨nde bei paralleler und antiparalleler Aus-
richtung der Elektroden, was von der Anzahl der jeweiligen Zusta¨nde an der Fer-
mikante abha¨ngt (siehe Abb.2.9). Bei den Ferromagneten sind die Spinsubba¨nder
infolge der Austauschwechselwirkung aufgespalten. Aufgrund dieser Aufspaltung
existieren fu¨r die eine Spinsorte mehr Zusta¨nde an der Fermikante als fu¨r die
andere. Bezeichnet N↑L die Anzahl der Spin-up-Zusta¨nde an der Fermikante fu¨r







Legt man eine Spannung zwischen den beiden Ferromagneten an, so wird die Fer-
mienergie des einen Ferromagneten gegenu¨ber der des anderen abgesenkt. Tunnelt
nun ein Elektron durch die Barriere unter Spinerhaltung, so liegen bei paralleler
Ausrichtung freie Zusta¨nde auf der anderen Seite der Barriere vor, in die es hin-
eingelangen kann. Dies fu¨hrt zu einem großen Tunnelstrom und damit zu einem
kleinen Widerstand. Im Gegensatz dazu ist die Anzahl der freien Zusta¨nde fu¨r
die antiparallele Ausrichtung reduziert, weil in diesem Fall das korrespondierende
Spinsubband voll besetzt ist. Der Widerstand eines Tunnelprozesses wird in der
parallelen Ausrichtung durch
RP ∝ 1
N↑L ·N↑R +N↓L ·N↓R
(2.18)
und in der antiparallelen Ausrichtung durch
RAP ∝ 1
N↑L ·N↓R +N↓L ·N↑R
(2.19)







1− PR · PL (2.20)
Hierbei bedeuten PL, PR die Spinpolarisation der Ferromagneten auf der linken
bzw. rechten Seite der Barriere.
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Abb. 2.9: Tunnelstrom bei antiparalleler (links) und bei paralleler (rechts) Ausrichtung
der magnetischen Momente der beiden ferromagnetischen Schichten. Bei antiparalleler
Ausrichtung gibt es nur wenig besetzte Ausgangszusta¨nde fu¨r Spin-Up (rot) und wenig
Endzusta¨nde fu¨r Spin-Down (gru¨n). Der Widerstand ist bei beiden Spinkana¨len in etwa
gleich. Im parallelen Fall gibt es fu¨r Spin-Up viele Ausgangs- und Endzusta¨nde, der
Widerstand ist daher gering. Der Gesamtwiderstand des Systems ist also im parallelen
Fall niedriger als im antiparallelen.
Allerdings sto¨ßt das Jullie`re-Modell bei vielen TMR-Systemen an seine Grenzen
[35], da in diesem Modell angenommen wird, dass der Tunnelmagnetowiderstand
vollkommen unabha¨ngig von den Eigenschaften der Tunnelbarriere ist und nur
von den Polarisationen der beiden Ferromagneten abha¨ngt. Nach Jullie`re wu¨rde
man fu¨r Fe/MgO/Fe-Schichten Polarisationen von etwa ≈ 50% und damit ein
TMR ≈ 70% erwarten. Insbesondere die Gro¨ße des TMR-Wertes kann mit diesem
Modell nicht mehr hinreichend erkla¨rt werden [31], aber auch die Polarisationen
nach Gl.2.20 zeigen teilweise starke Abweichungen von den Werten aus anderen
Messmethoden. Der TMR-Wert ha¨ngt na¨mlich auch vom Barrierenmaterial ab
[36]. Die um Zusta¨nde mit abklingendem Charakter erweiterte, komplexe Band-
struktur des Materials muss beru¨cksichtigt werden. Berechnungen mit dem Mo-
dell der komplexen Bandstruktur fu¨r epitaktische Fe/MgO/Fe-Systeme ergeben
TMR-Werte von bis zu 1000% [37]. Dies ist im koha¨renten Tunneln begru¨ndet.
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Abb. 2.10: Bandstruktur von Eisen. In Rot die Ba¨nder der Minorita¨tselektronen, in
Schwarz die Ba¨nder der Majorita¨tselektronen. Von den ∆1-Ba¨ndern schneidet nur das
Majorita¨tselektron die Fermikante, daher ko¨nnen nur diese in die Barriere einkoppeln.
Im Eisen sind die Zusta¨nde, die am Tunnelprozess teilnehmen, d.h. fu¨r die
κ(~k||) = κmin gilt, die mit ∆1-Symmetrie (Abb.2.10). Diese ko¨nnen an die ∆1-
Zusta¨nde des MgO koppeln (Abb.2.11). Fu¨r das Fe/MgO/Fe-Tunnelsystem ist
im Wesentlichen das ~k|| = 0 Tunneln verantwortlich. Die ∆1-Zusta¨nde des MgO
haben eine viel gro¨ßere Abklingla¨nge als alle anderen Zusta¨nde, diese tunneln also
bevorzugt. Es gibt je ein ∆1-Band fu¨r Spin-up- und Spin-down-Elektronen, verur-
sacht durch die Austauschaufspaltung. Von den ∆1-Ba¨ndern im Eisen schneidet
nur das der Majorita¨tselektronen die Fermikante, das ∆1-Band der Minorita¨telek-
tronen liegt ≈ 1eV u¨ber der Fermikante, weswegen nur die Majorita¨tszusta¨nde
in die Barriere einkoppeln ko¨nnen. Dies hat einen niedrigen Widerstand fu¨r die
Majorita¨tselektronen zur Folge. Analoges gilt fu¨r den Austritt der Elektronen
aus der Isolatorbarriere in die zweite Eisenschicht. Sind die Magnetisierungen der
beiden Eisenschichten parallel, so ist die gleiche Spinrichtung Majorita¨tsspin und
es ko¨nnen die Zusta¨nde von der Barriere in das ∆1-Band des Eisens koppeln.
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Abb. 2.11: Zustandsdichte eines Fe/MgO/Fe-Tunnelsystemes fu¨r ~k|| = 0: a) Majo-
rita¨tszusta¨nde bei paralleler Stellung der Magnetisierungen der Eisenschichten; b) Mi-
norita¨tszusta¨nde bei paralleler Stellung; c) und d) Zustandsdichten bei antiparalleler
Stellung der Magnetisierungen [37].
Bei antiparalleler Ausrichtung der Magnetisierungen befindet sich das Band der
anderen Spinrichtung an der Fermikante, so dass in diesem Fall keine der Spin-
richtungen koha¨rent durch das gesamte System tunneln kann [38, 39]. Aus diesem
Unterschied resultieren die hohen TMR-Werte.
3 Experimentelle Grundlagen
3.1 Methode zur Probenpra¨paration
3.1.1 Sputterprozess
Unter Sputtern (engl.: to sputter = zersta¨uben) versteht man den Beschuss ei-
nes Ausgangsmaterials (Target) mit energiereichen Teilchen und anschließender
Deposition des vom Target zersta¨ubten Materials auf einem Substrat. Der we-
sentliche Prozess der Zersta¨ubung ist der Impulsu¨bertrag und nicht, wie bei der
Molekularstrahlepitaxie (MBE siehe [40]) das thermische Verdampfen. Als ener-
giereiche Teilchen dienen im elektrischen Feld beschleunigte Edelgasionen, meist
Argonionen, die zuvor in einem Plasma (Gasentladung) erzeugt werden. Je nach
Wahl der Sputterparameter (Strahlspannung, Beschleunigungsspannung, Gas-
druck etc.) liegt die Energie der Ionen zwischen einigen 10 bis einigen 100eV.
Die Ionen treffen auf das Target, dabei geben sie ihre kinetische Energie u¨ber
eine Folge von Sto¨ßen (Stoßkaskade) an die Gitteratome des Targetmaterials ab
[41]. Einige Atome an der Oberfla¨che des Targets ko¨nnen dadurch genug Energie
aufnehmen um den Atomverbund zu verlassen. Die Energieverteilung der gesput-
terten Teilchen folgt einer Maxwell-Verteilung mit einer mittleren Energie von
10eV (Abb.3.1).
Die maximale Ausbeute wird erreicht, wenn der Winkel zwischen dem einfallen-
den Ionenstrahl und der Targetoberfla¨che etwa 70° betra¨gt [43]. Die Sputteraus-
beute Y (engl.: sputter yield) ist beim Sputtern eine wichtige Gro¨ße und wird als
Verha¨ltnis
Y =
Anzahl der herausgeschlagenen Targetatome
Anzahl der einfallenden Ionen
(3.1)
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Abb. 3.1: Energieverteilung verdampfter und gesputterter Cu Atome [42]. Beim Sput-
terprozess entstehen Partikel hoher Energie. Die mittlere Energie liegt bei ≈ 10eV. (Die
Energieskala ist nicht linear, sie wurde zum besseren Versta¨ndnis eingefu¨gt).
definiert. Sie ha¨ngt außer vom Winkel auch noch von der Energie der Gasionen
sowie dem Massenverha¨ltnis Ion/Targetatom ab. Die Verteilung der Targetato-
me im Raum ist durch die Sputterkeule gegeben. Die Energieverteilung der beim
Substrat eintreffenden Atome ha¨ngt vom Gasdruck ab. Der Druck des Sputterga-
ses bestimmt die mittlere freie Wegla¨nge λ aller Partikel. Im Bereich 1 ·10−4mbar
betra¨gt λ etwa 15cm, was ungefa¨hr dem Abstand von Substrat und Target ent-
spricht (siehe Kap. 3.1.3). In diesem Fall erreichen die Targetatome das Substrat
nahezu ungehindert. Bei einem Druck der Gro¨ßenordnung 1 ·10−3mbar stoßen die
Targetatome ha¨ufiger, da die mittlere freie Wegla¨nge der Teilchen nur noch 5cm
betra¨gt. An der Substratoberfla¨che wird die kinetische Energie der Targetatome
an das Substratgitter abgegeben. Die auftreffenden Teilchen werden als Adatome
lose gebunden und diffundieren u¨ber die Oberfla¨che, bis sie desorbieren oder als
stabiler Keim kondensieren bzw. sich an bereits vorhandenen Keimen anlagern.
Die Keime wachsen so zu Inseln und schließlich zu einem zusammenha¨ngenden
Film.
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3.1.2 Herko¨mmliche Sputterverfahren
Zur Erzeugung eines Plasmas gibt es verschiedene Verfahren:
• Gleichspannung-Sputtern (DC): In einem evakuierbaren Beha¨lter wird zwi-
schen zwei metallischen Platten eine Glimmentladung gezu¨ndet und eine
Spannung angelegt. Die eine Platte liegt auf negativem Potential (Katho-
de), auf dieser sind die Targets aufgebracht, und die zweite Platte liegt
auf positivem Potential (Anode), vor dieser wird das Substrat positioniert.
Das Plasma entsteht, indem einige Elektronen zur Anode hin beschleunigt
werden und dabei Gasatome ionisieren. Die positiven Ionen werden zur
Kathode beschleunigt und lo¨sen Atome und Sekunda¨relektronen, die zur
Plasmaerhaltung no¨tig sind, aus dem Material heraus. Die herausgeschla-
genen Targetatome bilden einen du¨nnen Film auf dem Substrat. Dieses
Sputterverfahren funktioniert nur bei elektrisch leitenden Targets.
• Hochfrequenz Sputtern (HF): Halbleitende und isolierende Materialien la-
den sich durch den Beschuss mit positiven Ionen auf. Die entstehende
Raumladung am Target verhindert einen weiteren Abtrag. Deshalb wird
die Hochspannungsquelle durch eine hochfrequente (f=13,6 MHz) Wech-
selspannungsquelle ersetzt d.h. eine hochfrequente Wechselspannung wird
u¨ber einen Kondensator am Target eingekoppelt. Die Ladungen ko¨nnen am
geerdeten Substrathalter abfließen. Das Abfließen der Ladungen am Target
wird durch ein isolierendes Target bzw. durch den Kondensator im Fal-
le eines metallischen Targets verhindert. Aufgrund der unterschiedlichen
Massen der Ionen und Elektronen im Plasma erreichen z.B. in einer po-
sitiven Halbperiode mehr Elektronen die positive Elektrode, als Ionen die
negative. Es bildet sich also zwischen Plasma und Target eine Biasspannung
aus, die dafu¨r sorgt, dass das Target auf negativem Potential liegt und der
Sputterprozess nicht erlischt.
• Magnetisch versta¨rktes Sputtern (Magnetron): Dieses Verfahren ist das in
der Industrie am ha¨ufigsten verwendete Sputterverfahren. Der Sputterpro-
zess wird durch ein zusa¨tzliches Magnetfeld versta¨rkt. Die Elektronen bewe-
gen sich in Anwesenheit von gekreuzten ~E - und ~B - Feldern aufgrund der
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Lorentzkraft auf Kreisbahnen u¨ber der Targetoberfla¨che. Dadurch steigt
die Anzahl der Ionisationsprozesse. Es sind mehr Ionen am Sputterpro-
zess beteiligt, weshalb die Sputterrate (= Zunahme der Schichtdicke pro
Zeit) gro¨ßer ist, bzw. die Gasentladung auch bei niedrigem Gasdruck stabil
ist. Typische Arbeitsdru¨cke beim Magnetronsputtern liegen im Bereich von
10−3 mbar.
Bei den oben genannten Sputterverfahren ist auch das Substrat in direktem Kon-
takt mit der Gasentladung. Dies kann sich sto¨rend auf das Schichtwachstum aus-
wirken. Hochenergetische Ionen treffen auf das Substrat und die Substrattempe-
ratur erho¨ht sich unkontrolliert [44]. Der zusa¨tzliche Ionenbeschuss kann gerade
bei du¨nnen Schichten eine starke Durchmischung verursachen. Um den Sputter-
prozess zu stabilisieren ist bei allen Verfahren ein Sputtergasdruck von 10−3 mbar
no¨tig. Dadurch werden auch Gasatome in die gesputterte Schicht eingebaut [45]
und es sind Verschmutzungen der Schicht durch Restgasatome im Prozessgas
mo¨glich. Der große Vorteil dieser Sputterverfahren liegt darin, dass im Vergleich
zur MBE die Schichten um ein Vielfaches schneller hergestellt werden ko¨nnen.
3.1.3 Ionenstrahlsputtern (IBS)
Das Ionenstrahlsputtern unterscheidet sich von den oben genannten Sputterver-
fahren vor allem durch die ra¨umliche Trennung von Plasmaerzeugung und Tar-
get bzw. Substrat (siehe Abb.3.2). Das Plasma wird in der Ionenquelle gezu¨ndet.
U¨ber ein Gittersystem werden die Ionen aus der Quelle und auf das Target be-
schleunigt. Daher hat dieses Sputterverfahren mehrere Vorteile. Die Wahl der
Sputterparameter ist weitgehend unabha¨ngig voneinander mo¨glich (siehe [46]).
Das Substrat ist nicht den hochenergetischen Teilchen des Plasmas ausgesetzt,
daher la¨sst sich die Substrattemperatur besser kontrollieren. Der Gasdruck am
Substrat und Target ist wesentlich niedriger als in der Ionenquelle (typ. 10−4
mbar), dadurch sind Verunreinigungen der gesputterten Schicht mit dem Sput-
tergas bzw. mit Verunreinigungen des Sputtergases reduziert. Durch den niedri-
geren Gasdruck haben die gesputterten Atome eine gro¨ßere freie Wegla¨nge (siehe
Kap.3.1.1). Durch die ho¨here kinetische Energie der gesputterten Atome haben
sie eine ho¨here Oberfla¨chenmobilita¨t auf dem Substrat. Das Ionenstrahlsputtern
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findet meistens unter Ultrahochvakuumbedingungen (p< 1 ·10−9mbar) statt, dies
reduziert Verunreinigungen der Schichten durch Restgasatome.
Ionenstrahlsputteranlage
Die in dieser Arbeit verwendete Ionenstrahlsputteranlage wurde bereits in [47]
und [46] verwendet und charakterisiert. In dieser Anlage wird eine HF-(high fre-
quency) Quelle benutzt. Die Energie zur Plasmastabilisierung wird u¨ber eine
HF-Spule in das Gasgebiet gefu¨hrt. Um isolierende Targetmaterialien zu sput-
tern steht eine Neutralisationseinheit zur Verfu¨gung. Die Elektronen des Plasmas
werden dabei benutzt, indem die Spannung am Beschleunigungsgitter der Ionen-
quelle periodisch umgekehrt wird. Aus dem Plasma werden so die Elektronen
statt der Ionen extrahiert und auf das Target beschleunigt. Der Ionenstrahl wird
dadurch mit frei wa¨hlbaren Frequenzen ( 0,5 bis 20 kHz) gepulst. Mit diesem Ver-
fahren ist es auch mo¨glich, nur das Pulsen des Strahles ohne Elektronenextraktion
zu nutzen. Dies bietet die Mo¨glichkeit die Sputterrate zu reduzieren, ohne die
eigentlichen Sputterparameter zu beeinflussen. Die Sputterparameter wurden be-
reits in [46] systematisch untersucht und ihre Abha¨ngigkeiten erla¨utert. Der dort









Abb. 3.2: Schema der Quellengeometrie des Ionenstrahlsputterns.
Das Wachstum der Schicht kann zusa¨tzlich mit einer zweiten Ionenquelle (Assist-
quelle), die auf das Substrat gerichtet ist, beeinflusst werden (siehe Abb.3.2). Dies
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bezeichnet man als Ionenstrahl-gestu¨tztes Sputtern (engl.: Ion Beam Assisted De-
position IBAD). Die zusa¨tzlich zugefu¨hrte Energie sorgt fu¨r gro¨ßere Mobilita¨t der
ankommenden Targetatome auf der Substratoberfla¨che. Bei dieser ECR-(electron
cyclotron resonance) Quelle werden durch Verwendung eines Magnetrons Mikro-
wellen erzeugt, die dann u¨ber eine Antenne in die Plasmakammer gefu¨hrt werden.
In der vorliegenden Arbeit wird diese Assistquelle zur Vorbehandlung des Sub-
strates vor der eigentlichen Deposition der Schicht benutzt, um Verschmutzungen
wie Oxide und Wasser von der Substratoberfla¨che zu entfernen [48].
Den Aufbau der verwendeten Anlage zeigt Abb.3.3. Die LEED-Kammer
ermo¨glicht in situ eine strukturelle Untersuchung der gesputterten Schichten.
Die chemische Analyse der Schichten ist in situ mittels Auger- und Ro¨ntgen-
Photoelektronen-Spektroskopie mo¨glich. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die An-
lage um zwei Elemente erga¨nzt: Eine neue Schleusenkammer wurde angebaut, in
die eine Substratheizung (bis 900°C) integriert ist. Außerdem musste ein mobi-
les UHV-Probenlager, der Vakuumkoffer, integriert werden, um die hergestellten
Schichten unter UHV-Bedingungen (p< 5 · 10−9mbar) zum Rastertunnelmikro-
skop (siehe Kap.3.2.3) transportieren zu ko¨nnen.




















Abb. 3.3: Aufsicht der Ionenstrahlsputteranlage.
3.2 Methoden zur strukturellen und chemischen
Charakterisierung
3.2.1 Beugung niederenergetischer Elektronen LEED
Zur Oberfla¨chenstrukturbestimmung wird die Beugung niederenergetischer Elek-
tronen (engl.:Low Energy Electron Diffraction) ha¨ufig benutzt. Durch Verwen-




m · v (3.2)
mit λ = 0,5 bis 3 A˚ im Bereich der Gitterkonstanten von Kristallen. Aus einer
Elektronenkanone werden Elektronen mit der Geschwindigkeit v senkrecht auf
die Probenoberfla¨che gerichtet. Die elastisch ru¨ckgestreuten Elektronen werden
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durch ein Gittersystem energieselektiert und auf dem halbkugelfo¨rmigen Leucht-
schirm durch Nachbeschleunigen sichtbar gemacht. Das Beugungsbild kann von
der Elektronenkanonenseite her mit einer CCD-Kamera beobachtet werden. Zwi-
schen dem zu beobachtenden Beugungsbild und dem reziproken Netz der Ober-




















Abb. 3.4: Zusammenhang zwischen LEED-Beugungsbild und reziprokem Raum [49].
Oberfla¨che mu¨ssen nur noch zwei Lauebedingungen erfu¨llt werden, um die Rich-
tung erlaubter Reflexe zu erhalten: Die Gitterpunkte des reziproken Raumes sind
durch den Symmetriebruch an der Oberfla¨che zu ”Stangen” entartet. Das auf
dem spha¨rischen Schirm aufgenommene Abbild des Leuchtschirms ist proportio-
nal der Projektion der Ewaldkugel la¨ngs dieser Stangen. Die ru¨ckgestreuten Elek-
tronen liefern dann scharfe Punkte auf dem Leuchtschirm, wenn die Probe eine
periodische Struktur aufweist und die Elektronenenergie so gewa¨hlt wird, dass es
Schnittpunkte der Ewaldkugel mit den Stangen gibt. Der Durchmesser der Ewald-
kugel wird durch die gewa¨hlte Elektronenenergie bestimmt. Der Leuchtschirm ist
kugelfo¨rmig, um eine verzerrungsfreie Abbildung der Ewaldkugel zu ermo¨glichen.
Durch Auswertung des Beugungsbildes kann die Gitterkonstante bestimmt wer-
den. Im Rahmen dieser Arbeit werden ausschließlich die energetische Lage, die
Form und die Scha¨rfe der LEED-Spots als Charakterisierung einer kristallinen
Oberfla¨che herangezogen.
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3.2.2 Ro¨ntgen-Photoelektronen-Spektroskopie XPS
Bei der Ro¨ntgenphotoemissionsspektroskopie (engl.: X-Ray Photoemission Spec-
troscopy) wird die Probe mit monochromatischen Ro¨ntgenphotonen bestrahlt. Im
einfachsten Fall la¨sst sich die Photoelektronenemission als Anregung eines in der
Festko¨rperoberfla¨che gebundenes Elektrons mit der Bindungsenergie EB in einen















Abb. 3.5: Photoionisationsprozesse bei der XPS nach [50].
des Ferminiveaus EF und der Austrittsarbeit der Probe bzw. des Analysators,
kann das Photoelektron die Probe mit der kinetischen Energie Ekin verlassen
und im Analysator mit ED detektiert werden. Die Anregungsenergie der Pho-
tonen hν ist bekannt und ha¨ngt von der verwendeten Ro¨ntgenquelle ab. In der
verwendeten XPS-Anlage steht Mg Kα = 1253, 6 eV und Al Kα = 1486, 6 eV zur
Verfu¨gung. Die kinetische Energie, mit der ein Elektron die Probe verla¨sst, ergibt
sich zu: Ekin = ED + Φ+ P . ED ist die Durchlassenergie des Analysators,Φ + P
die Austrittsarbeit des Spektrometers und P das Abschwa¨chungspotential des
Analysators. Durch Messen der kinetischen Energie Ekin kann die Bindungsener-
gie EB der Elektronen in der Probe bestimmt werden EB = hν − Ekin [49]. Die
Photonen ko¨nnen bei typischen Energien von ∼ 1300eV einige Mikrometer in das
Material eindringen, die Photoelektronen kommen aus einer etwa 50 A˚ dicken
Schicht nahe der Oberfla¨che des Festko¨rpers [51].
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wird die Ro¨ntgen-Photoelektronen-
Spektroskopie dazu benutzt, Zusammensetzungen der Proben zu bestimmen.
Um die Konzentration eines Elementes in einer Probe quantitativ zu bestim-
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men, mu¨ssen die Intensita¨ten der Rumpfniveaulinien (=Peakfla¨chen) miteinander
verglichen werden. Dabei mu¨ssen die spezifischen Nachweisempfindlichkeiten der
Elemente und ihrer Rumpfniveaus [52] beru¨cksichtigt werden. Sowohl element-
spezifische Eigenschaften als auch Spektrometereigenschaften wirken sich auf die
Intensita¨ten der Peaks aus. Wenn die Geometrie des Spektrometers unvera¨ndert
bleibt, gilt nach [53] in Na¨herung, dass die Intensita¨t I eines Rumpfniveaus durch
die Anzahl N der Atome eines Elementes pro Volumen und dessen Nachweis-
empfindlichkeit S gegeben ist durch I = N · S. Der Vergleich zweier Elemente






















Nach [53] haben die so ermittelten Ergebnisse eine Genauigkeit von ≈ 10%.
3.2.3 Rastertunnelmikroskopie STM
Das Rastertunnelmikroskop (engl.: Scanning Tunneling Microscopy ) dient zur
Untersuchung von topographischen Strukturen und Elektronendichteverteilun-
gen. Dieses liefert 3-dimensionale Bilder der Elektronendichte von Oberfla¨chen
und kann unter optimalen Bedingungen einzelne Atome auflo¨sen. Eine metalli-
sche Spitze, die idealerweise so spitz ist, dass sie an ihrem vordersten Ende nur
aus einem Atom besteht, wird bis auf einen Abstand von 5 - 15A˚ (2 -5 Atom-
durchmesser) an die zu untersuchende Probe herangefu¨hrt (Abb.3.6). Die Wel-
lenfunktionen der Atome von Spitze und Probe ko¨nnen aufgrund des geringen
Abstandes so weit u¨berlappen, dass das Anlegen einer Spannung zum Fließen
eines Stromes fu¨hrt. Dieser Tunnelstrom beruht auf dem quantenmechanischen
Tunneleffekt (vgl. Kap2.5). Der Tunnelstrom ha¨ngt von der lokalen Zustands-
dichte der Elektronen an der Spitze und an der Probenoberfla¨che ab [54]. Die
Spitze rastert die Oberfla¨che ab, wobei der Tunnelstrom u¨ber einen elektrischen





Abb. 3.6: Die Spitze rastert u¨ber die Probenoberfla¨che. Die Bewegung der Spitze wird
durch die Piezokristalle gesteuert.
Regelkreis konstant gehalten wird (I = const.). Die Elektronik sorgt dafu¨r, dass
die Spitze je nach A¨nderung des Tunnelstroms an die Probe angena¨hert oder von
ihr entfernt wird. Die notwendige Korrektur der Spitzenposition wird gemessen
und somit erha¨lt man ein mikroskopisches Abbild der Oberfla¨che, das von der
Topologie dominiert wird. Außer der bereits erwa¨hnten Betriebsart des STM mit
konstantem Tunnelstrom, gibt es auch einen Konstant-Ho¨he-Modus. Dabei wird
die Spitzenho¨he nicht vera¨ndert, so dass nun der Tunnelstrom in Abha¨ngigkeit
von Tunnelspannung und Zustandsdichte proportional ist. Es ergibt sich eine
Stromkurve, die zur A¨nderung der Zustandsdichte proportional ist. Diese Be-
triebsart eignet sich jedoch nur, wenn die zu untersuchenden Proben eine sehr
glatte Oberfla¨che besitzen.
Fu¨r die STM-Messungen in dieser Arbeit wird der Konstant-Tunnelstrom-Modus
verwendet, da man davon ausgehen muss, dass die gesputterten Proben eine star-
ke Rauigkeit aufweisen. Außerdem ist die Gefahr eines Spitzen-Crashes, d.h. dass
die Spitze die Probenoberfla¨che beru¨hrt, dadurch minimiert.
Die Bewegung der Spitze u¨ber die Probe wird mit Hilfe von Piezokristallen, die
aufgrund des piezoelektrischen Effektes schon bei kleinen angelegten Spannungen
ihre La¨nge im A˚ngstro¨mbereich a¨ndern ko¨nnen, ausgefu¨hrt. Die einzelnen Elek-
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trodensegmente des piezoelektrischen Scanners ko¨nnen so angesteuert werden,
dass aufgrund von verschiedenen Biegeradien und La¨ngenkontraktionen sowohl
lateral als auch vertikal pra¨zise positioniert werden kann und somit eine Bewe-
gung der Spitze in alle drei Raumrichtungen mo¨glich ist.
Fu¨r die Messungen in dieser Arbeit wird das temperaturvariable Rastertunnelmi-
kroskop VT STM 25 DRH der Firma Omicron verwendet. Die detaillierte Funk-
tionsweise wird in [55] und [56] erla¨utert.
Um die STM-Aufnahmen qualitativ auswerten zu ko¨nnen, wird das Rastertunnel-
mikroskop mit Hilfe einer Silberschicht auf GaAs geeicht. Die Terrassenho¨he einer
aufgedampften, d.h. mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) hergestellten Silber-
schicht, ist bekannt und wird als Maßstab genommen. Aus den STM-Messungen
werden die Ho¨henunterschiede ∆h, d.h. vom Farbton schwarz zu weiß, die RMS-
Rauigkeiten σ und die Inselgro¨ßen bestimmt. Abb.3.7 zeigt, wie mit Hilfe des
Auswertungsprogrammes [57] die Werte fu¨r ∆h und σ bestimmt werden. Die
Ha¨ufigkeitsverteilung der Ho¨henkorrektur der Tunnelspitze, gebildet u¨ber einen
vorgegebenen Bildausschnitt, folgt einer Gaußverteilung. Fu¨r die RMS-Rauigkeit
σ wird die Halbwertsbreite der Gaußkurve bestimmt. Die Fußbreite der Gauß-
verteilung, die bei einem Abfall der Kurve auf 2% ihres Maximalwertes gemessen
wird, ergibt im Folgenden den Ho¨henunterschied ∆h. Die typische laterale Stru-
kuturgro¨ße wird durch Ausmessen in den STM-Aufnahmen ermittelt.
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Abb. 3.7: Aus der Gaußverteilung der Ha¨ufigkeit der Ho¨henkorrektur der Tunnelspitze
wird die RMS-Rauigkeit σ (Halbwertsbreite) und der Ho¨henunterschied ∆h (Fußbreite
bei 2%) bestimmt.
3.3 Methoden zur magnetischen Charakterisierung
3.3.1 Magneto-optischer Kerr Effekt MOKE
Mit Hilfe des Magneto-Optischen Kerr-Effektes ko¨nnen die Ummagnetisierungs-
prozesse eines Materials charakterisiert werden. Eine Drehung der Polarisations-
ebene des eingestrahlten, linear polarisierten Lichtes nach Reflexion an einer mag-
netischen Oberfla¨che wird detektiert. Man unterscheidet je nach Ausrichtung der
Probenmagnetisierung zur Probenoberfla¨che und zur Einfallsebene des Lichtes
zwischen drei Fa¨llen: dem polaren, dem transversalen und dem longitudinalen
Kerr-Effekt. Beim polaren Kerreffekt steht die detektierte Magnetisierungskom-
ponente senkrecht zur Probenoberfla¨che und liegt in der Einfallsebene. Beim
transversalen Kerreffekt liegt die Magnetisierungskomponente parallel zur Ober-
fla¨che und senkrecht zur Einfallsebene. Bei den in dieser Arbeit durchgefu¨hrten
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MOKE-Messungen wird der longitudinale Kerreffekt genutzt. Hier liegt die Mag-
netisierungskomponente ebenfalls parallel zur Oberfla¨che, aber in der Einfalls-
ebene.
Die mikroskopische Ursache der magnetooptischen Effekte in Ferromagneten ist
das Zusammenwirken von Austauschaufspaltung und Spin-Bahn-Wechselwirkung
[58]. Eine linear polarisierte Lichtwelle la¨sst sich als U¨berlagerung einer links und
einer rechts zirkular polarisierten Lichtwelle darstellen. In der Probe haben beide
Wellen unterschiedliche Ausbreitungsgeschwindigkeiten, was zu einer Phasendif-
ferenz nach Austritt aus der Probe fu¨hrt. Das reflektierte Licht ist dann elliptisch
polarisiert und die Polarisation ist gegenu¨ber der Ausgangspolarisation um den
Kerrwinkel gedreht.
Der Kerreffekt la¨sst sich pha¨nomenologisch durch das dielektrische Gesetz be-
schreiben, das den ~E-Vektor der Lichtwelle u¨ber den dielektrischen Tensor ²
mit dem induzierten Verschiebungsvektor ~D verknu¨pft. Daraus ergibt sich die
Abha¨ngigkeit der Kerrdrehung von der Magnetisierungsrichtung. Die einfallende
Lichtwelle regt die Elektronen der Probe zu einer Schwingung parallel zu seiner
Polarisationsrichtung an. Normal reflektiertes Licht, das von diesen Elektronen
ausgeht, ist in der gleichen Richtung polarisiert wie das einfallende (Normal-
komponente). Ist die Probe aber magnetisch, so induziert die Lorentzkraft eine
kleine Schwingungskomponente senkrecht zur Magnetisierung und senkrecht zur
Prima¨rschwingung. Diese sekunda¨re Bewegung erzeugt eine sekunda¨re Kompo-
nente des Lichtes, die senkrecht zum einfallenden Strahl polarisiert ist und somit
nach U¨berlagerung mit der Normalkomponente zu einer magnetisierungsabha¨ngi-
gen Drehung fu¨hrt. Eine ausfu¨hrliche Beschreibung des Kerreffektes ist in [59]
dargestellt.
Die Kerrdrehung wird durch eine Intensita¨tsa¨nderung des Lichtes mit einem
Detektor am Polarisator- Analysator Aufbau gemessen. Der verwendete Ver-
suchsaufbau ist in Abb.3.8 dargestellt. Durch den steilen Lichteinfallswinkel von
ca. 15° zeigen die gemessenen Hysteresekurven Einflu¨sse des quadratischen mag-
netooptischen Kerreffektes (Voigt-Effekt). Aufgrund dessen kann es bei Messun-
gen an Schichtsystemen in der leichten Achse zu einer Aufspaltung in unterschied-
liche Pfade zwischen dem Hinweg (-M → +M) und dem Ru¨ckweg (+M → -M)
kommen. Dies muss bei der kompletten Interpretation der Ummagnetisierungs-












Abb. 3.8: Aufbau des MOKE-Messplatzes: Polarisator und Analysator stehen in
Auslo¨schung zueinander, das Licht trifft in s-Polarisation auf die Probe.
kurve zwar beru¨cksichtigt werden, beeintra¨chtigt aber nicht die Auswertung der
magnetischen Gro¨ßen.
Aus den Hysteresekurven lassen sich Koezitivfeld, Sa¨ttigungsfeld und Schaltfelder
ablesen. Durch numerische Simulationen [60] unter Beru¨cksichtigung von Gl.2.5
lassen sich aus den Hysteresekurven von in dieser Arbeit hergestellten Fe/Cr/Fe-
Schichten (Kap.4.3) die Kopplungsparameter J1 und J2 bestimmen.
MOKE ist keine volumensensitive Messmethode wie SQUID-Magnetometrie (sie-
he Abschnitt 3.3.2). Das Laserlicht dringt nur zu einem gewissen Teil in die Probe
ein. Bei dem benutzten Versuchsaufbau ergibt sich fu¨r Eisen die Informationstie-
fe von ≈ 280A˚ [46]. Bei der Interpretation von Messungen an Schichtsystemen
muss deshalb beru¨cksichtigt werden, dass nicht alle Schichten im gleichen Maß
zum Messsignal beitragen. Haben die Schichtsysteme eine gro¨ßere Dicke als 280A˚
kann nicht mehr die Ummagnetisierungskurve des kompletten Schichtsystems
detektiert werden, es muss auf die volumensensitive Messmethode der SQUID-
Magnetometrie zuru¨ckgegriffen werden.
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3.3.2 SQUID-Magnetometrie
Bei der SQUID-Magnetometrie wird die vom Magnetfeld der Probe in einer In-
duktionsspule erzeugte Spannung gemessen. Dabei wird die Empfindlichkeit im
Vergleich zum Vibrationsmagnetometer durch den Einsatz eines Superconducting
QUantum Interference Device erheblich gesteigert [13]. Das bedeutet allerdings,
dass das gesamte Messsystem mit flu¨ssigen Helium geku¨hlt werden muss. Der
SQUID-Detektor besteht aus einer Stromschleife, in der sich zwei Josephson
Kontakte befinden, du¨nne Isolationsschichten, die vom Suprastrom unter gewis-
sen Bedingungen durchtunnelt werden ko¨nnen. Die Spannung U(Φ) ist abha¨ngig
vom Fluss durch die Stromschleife. U(Φ) ist periodisch in Φ mit dem Flussquant
Φ0 = h/2e. Sie besitzt Minima an ganzzahligen Vielfachen des Flussquants nΦ0.
Kommerzielle SQUID-Magnetometer, die fu¨r unterschiedliche Proben und Mess-
aufgaben ausgelegt sind, benutzen ein Flusstransformator. Hier wird zuna¨chst
der Magnetfluss der Probe von einer supraleitenden Spule, die das gesamte Pro-
benrohr umschließt und große Windungszahlen hat, erfasst und von dort in das
eigentliche SQUID eingespeist[61]. In einem solchen Schaltkreis ist der Gesamt-
fluss konstant. Auf diese Weise kann man den Fluss u¨ber eine gro¨ßere Fla¨che
sammeln. Das ist zweckma¨ßig, da das eigentliche SQUID oft kleiner als 1mm2
ist. Außerdem kann sich das SQUID in einen magnetisch abgeschirmten Bereich
außerhalb der felderzeugenden Spulen befinden. Abb.3.9 zeigt eine Prinzipskiz-
ze des gerade beschriebenen SQUID-Magnetometers. Gemessen wird entweder
die Flussa¨nderung der Probe infolge der Temperatura¨nderung, oder die Probe
wird zwischen zwei Induktionsspulen verschoben und die dabei auftretende Span-
nungsdifferenz zwischen den beiden Spulen erfasst. In der Praxis wird die Probe
mehrfach mit konstanter Geschwindigkeit durch die supraleitenden Spulen hin
und her gefahren, und die dabei auftretenden Spulenstromverla¨ufe werden ge-
mittelt. Durch die Mittelung erreicht man eine Verminderung des Rauschens und
außerdem wird eine Drift eliminiert. Anschließend wird eine Funktion numerisch
angepasst, die den fu¨r einen magnetischen Punktdipol theoretisch zu erwartenden
Verlauf beschreibt. Der Amplitudenparameter dieser Funktion repra¨sentiert dann
das magnetische Moment der Probe. Eine absolute Eichung ist dadurch mo¨glich.
Konzentrisch um Probe und Induktionsspulenpaar ist eine supraleitende Feldspu-
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Abb. 3.9: Aufbau eines SQUID-Magnetometers [61].
le angeordnet. Die dient zur Erzeugung eines variablen Magnetfeldes von ein bis
zu mehreren Tesla am Ort der Probe, parallel zur Messrichtung. Damit ist die
Bestimmung von Magnetisierungskurven mo¨glich [62].
Im Vergleich zu MOKE-Systemen kann mit einem SQUID-Magnetometer eine
ho¨here Messgenauigkeit erzielt werden. Es ist mo¨glich, magnetische Momente
quantitativ zu bestimmen. Da die SQUID-Magnetometrie eine volumensensitive
Messmethode ist, ko¨nnen mit ihr Hysteresekurven an Schichten beliebiger Dicke
gemessen werden.
In der vorliegenden Arbeit wird diese Methode genutzt, um das magnetische Mo-
ment der unterschiedlichen Eisenproben zu bestimmen. Dazu wird ein (5×5)mm2
großes Stu¨ck von den gesputterten Schichten benutzt. Die Probe wird entlang der
leichten Achse des Eisenkristalls in das angelegte Magnetfeld gebracht. Aus dem
gemessenen magnetischen Moment M wird dann u¨ber das Volumen V des Ei-
sens die Sa¨ttigungsmagnetisierung MS = M/V bestimmt. Als Korrektur wird
das GaAs ohne Eisenfilm gemessen und bei allen Messungen als Untergrund ab-
gezogen um die Sa¨ttigungsmagnetisierung des reinen Eisens zu erhalten.
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Zur Messung der Hysteresekurven der Fe/MgO/Fe/Co/FeMn Schichten (Kap.4.4)
wird SQUID-Magnetometrie eingesetzt, um die Austauschverschiebung (Kap.2.3)
der oberen, gepinnten Eisenschicht zu ermitteln.
3.3.3 Ferromagnetische Resonanz FMR
Unter der ferromagnetischen Resonanz versteht man die resonante Pra¨zession der
Magnetisierung im Mikrowellenbereich bei Ferromagneten. Das magnetische Ge-
samtmoment der Probe pra¨zessiert um die Richtung des statischen Magnetfeldes.
Die Energie eines transversalen Hochfrequenzfeldes wird dann stark absorbiert,
wenn dessen Frequenz mit der Pra¨zessionsfrequenz u¨bereinstimmt[51]. Mit dieser
dynamischen Messmethode lassen sich an ferromagnetischen Proben Gro¨ßen wie
Anisotropie und Sa¨ttigungsmagnetisierung bestimmen.






= −( ~M × ~Heff ) + ~R (3.5)
γ ist das gyromagnetische Verha¨ltnis, ~R ein Da¨mpfungsterm, ~M die Probenma-





Die verschiedenen Beitra¨ge zum effektiven Feld ~Heff ko¨nnen durch die Freie Ener-
gie F ausgedru¨ckt werden. F setzt sich analog zu Gl.2.2 aus der Summe der
Einzelbeitra¨ge zusammen:
F = FZeeman + FEntmagnetisierung + FKopplung + FAnisotropie (3.7)
Durch Lo¨sen der Bewegungsgleichung Gl.3.5 lassen sich die Resonanzfelder bzw.
bei festem angelegten Magnetfeld die Resonanzfrequenzen bestimmen. Durch
zweifaches Ableiten der Freien Energie nach den Magnetisierungsrichtungen be-
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mit F der gesamten magnetischen freien Energie des Systems. Die Terme unter
der Wurzel sind die auf die Magnetisierung wirkenden Richtmomente.
Aus winkelabha¨ngigen FMR-Messungen lassen sich qualitativ die Sta¨rke und
die Symmetrie der Anisotropien bestimmen. Die Winkelabha¨ngigkeit der frei-
en Energie spiegelt sich in der Winkelabha¨ngigkeit der Resonanzfrequenz wieder.
Zum Verdeutlichen der Winkelabha¨ngigkeit der Resonanzfrequenz soll hier nur
eine einfache Form fu¨r eine du¨nne Schicht mit kubischer Anisotropie K1 angege-
ben werden [63], deren Magnetisierung durch die Formanisotropie in der Ebene
liegt. Die Sa¨ttigungsmagnetisierung MS ist dann durch eine effektive Sa¨ttigungs-
magnetisierung




zu ersetzen. Ist die Probe in Sa¨ttigung und gilt Bext ¿ µ0M effS , la¨sst sich ein
einfacher Zusammenhang zwischen der Resonanzfrequenz (ω/γ)2 als Funktion













Fu¨r ϑ = 0° (leichte Achse parallel zum externen Magnetfeld) ist dieser Ausdruck
maximal, in einer harten Achse ϑ = 45° ist die Resonanzfrequenz minimal. Zwi-
schen leichter und harter Achse oszilliert (ω/γ)2 gema¨ß (3.10).
Eine ausfu¨hrlichere Beschreibung zu FMR ist in [64] und [65] zu finden.
Beim verwendeten Messaufbau (Abb. 3.10) wird ein hochfrequentes Magnetfeld
durch einen Netzwerkanalysator erzeugt und in einen Zylinderresonator eingekop-
pelt. Eine etwa 3×3 mm2 große Probe wird in den Resonator gebracht. Durch die
Vera¨nderung der Resonatorla¨nge wird die H011-Mode des Resonators auf die An-
regungsfrequenz abgestimmt. Die Reflektion der elektromagnetischen Strahlung
wird als Funktion des angelegten Feldes gemessen (Abb.3.11a). Diese Messung
wird winkelabha¨ngig wiederholt. Fu¨r jeden einzelnen Winkel wird der Reflektions-
koeffizient als Funktion des Magnetfeldes als Linie dargestellt (Abb.3.11b)). Der
Farbverlauf der Linie spiegelt die Sta¨rke des Signals des Reflektionskoeffizienten
wieder.
Aus jedem gemessenen Magnetfeld wird die Resonanzpeakposition (Resonanz-
feld beim Maximum) und die Linienbreite ∆B (FWHM) bestimmt, indem eine









Abb. 3.10: U¨ber den beweglichen Resonatorboden wird die Resonatorla¨nge und damit
das System auf die Anregungsfrequenz abgestimmt. Das sich ausbildende magnetische
Wechselfeld liegt in axialer Richtung des Resonators. U¨ber die Antenne gelangt die
elektromagnetische Strahlung in den Resonator. Gleichzeitig wird u¨ber diese auch die
reflektierte Leistung, die u¨ber den Zirkulator Z ausgekoppelt wird, empfangen[46].
Lorentzkurve angefittet wird. Mit Hilfe des Auswertungsprogrammes [60] ko¨nnen
die Resonanzfelder in Abha¨ngigkeit vom Magnetfeld und vom Probenwinkel an-
gefittet werden und so die absoluten Werte der Kristallanisotropie, der uniaxiale
Anisotropie und der Sa¨ttigungsmagnetisierung der Eisenschichten ermittelt wer-
den. Aus der Linienbreite der Resonanzpeaks la¨sst sich rein qualitativ eine Aus-
sage u¨ber die Gu¨te der Schicht treffen. Der Resonanzpeak ist dabei umso schma-
ler, je weniger magnetische Defekte der Kristall aufweist. Ohne Defekte im Kris-
tall kann die Probenmagnetisierung dem Anregungsfeld ungehindert folgen. Um
die Linienbreiten verschiedener Proben direkt miteinander vergleichen zu ko¨nnen,
mu¨ssen die Schichtdicken, die Anregungsfrequenz und der Probenwinkel bei der
Messung identisch sein, da diese Parameter die Linienbreite beeinflussen [66].
Die Breite der Resonanzlinie ∆B setzt sich aus einem intrinsischen und einem
extrinsischen Beitrag zusammen:




Der intrinsische Anteil ha¨ngt von der internen Da¨mpfung ab, der extrinsische Teil
wird durch magnetische Inhomogenita¨ten verursacht. Aus einer frequenzabha¨ngi-
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Abb. 3.11: a) Reflektion der elektromagnetischen Strahlung von einer Eisenschicht als
Funktion des Magnetfeldes fu¨r einen Winkel von 0°. Die Probe ist entlang ihrer harten
Achse im statischen Magnetfeld. Aus der Messung wird das Resonanzfeld und die Lini-
enbreite ermittelt. Zur besseren Darstellung wurden im Graph die Achsen vertauscht.
b) typische winkelabha¨ngige FMR-Messung einer Eisenschicht: Reflektionskoeffizient
als Funktion des Probenwinkels und der Feldsta¨rke des a¨ußeren Magnetfeldes. Die Sig-
nalsta¨rke wird im Farbton wiedergegeben.
gen Messung der Linienbreite ko¨nnen beide Beitra¨ge voneinander getrennt wer-
den. Aus dem linearen Zusammenhang wird aus dem Achsenabschnitt die extrin-
sische Linienbreite ∆B0 und aus der Steigung der intrinsische Da¨mpfungspara-
meter α bestimmt.
4 Ergebnisse
In diesem Kapitel werden die durchgefu¨hrten Experimente im Einzelnen vor-
gestellt und die Ergebnisse dargestellt. Das fu¨r alle Experimente verwendete
Substrat ist Galliumarsenid. Zuna¨chst werden drei unterschiedliche Substrat-
pra¨parationen in Bezug auf die Oberfla¨chenbeschaffenheit des kristallinen GaAs
verglichen. Die Analyse der Zusammensetzung des GaAs an der Oberfla¨che er-
folgt mit XPS. Als na¨chster Schritt wird der Einfluss der Morphologie der un-
terschiedlich behandelten GaAs-Substrate auf die Oberfla¨chenbeschaffenheit der
100A˚ du¨nnen Eisenfilme studiert. Das epitaktische Wachstum des Eisens wird
durch LEED festgestellt. Die Analyse der Topographie der Eisenschichten er-
folgt mit STM. Zur Untersuchung der magnetischen Eigenschaften der Eisen-
schichten auf den drei verschieden pra¨parierten GaAs-Typen dienen SQUID-
Magnetometrie und ferromagnetische Resonanzexperimente. Die magnetischen
Eigenschaften wie Sa¨ttigungsmagnetisierung und Kristallanisotropie werden mit-
tels winkelabha¨ngigen FMR-Messungen ermittelt. Dabei werden die Werte der
Anisotropien in Zusammenhang mit den drei unterschiedlichen GaAs-Pra¨para-
tionverfahren gebracht. Die Eisenschicht mit der ho¨chsten ermittelten Kristallani-
sotropie wird in Abha¨ngigkeit von der Eisenschichtdicke untersucht. Mittels STM
und LEED kann die Oberfla¨chenbeschaffenheit schichtdickenabha¨ngig untersucht
werden. Zur Bestimmung eventueller magnetisch toter Lagen dienen tempera-
turabha¨ngige SQUID-Messungen. Aus FMR-Experimenten werden Kristallaniso-
tropie, uniaxiale Anisotropie und Sa¨ttigungsmagnetisierung in Abha¨ngigkeit von
der Eisenschichtdicke ermittelt. Die guten Volumeneigenschaften des gesputterten
Eisens sollen als Grundlage fu¨r Mehrschichtsysteme dienen.
Unter Beru¨cksichtung der Ergebnisse zum Einfluss der GaAs-Pra¨paration auf das
Eisenwachstum wird zuna¨chst ein epitaktisch gesputtertes Eisen/Chrom/Eisen-
Dreilagenschichtsystem hergestellt und charakterisiert. Zur Untersuchung der
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magnetischen Eigenschaften und zur Bestimmung der antiferromagnetischen Zwi-
schenschichtaustauschkopplungsta¨rke dient die Kerr-Magnetometrie.
Im letzten Teilkapitel werden die Untersuchungen an magnetischen Tunnelkon-
takten aus gesputterten Fe/MgO/Fe Schichtstapeln vorgestellt. Die Oberfla¨chen-
beschaffenheit der einzelnen Schichten wird mit LEED und STM untersucht.
XPS liefert Aufschluss u¨ber die chemische Zusammensetzung der gesputterten
Schichten. Um Transportmessungen an Fe/MgO/Fe zu ermo¨glichen, muss mittels
eines Antiferromagneten (FeMn) eine Exchange-Bias in das Mehrlagenschichtsys-
tem initiiert werden. Nach dem Aufsputtern einer FeMn bzw. Co/FeMn Schicht
und Heizen im Magnetfeld wird das Austauschverschiebungsfeld mittels SQUID-
Magnetometrie ermittelt. Zur Bestimmung der TMR-Werte des gesputterten
Fe/MgO/Fe-Systems werden Transportmessungen durchgefu¨hrt.
4.1 Substratpra¨paration
Der erste Schritt der Probenpra¨paration besteht in der Bereitstellung wohlde-
finierter Substratoberfla¨chen. Im Rahmen dieser Arbeit wird (001)-orientiertes
Galliumarsenid (GaAs) als Substrat fu¨r alle Proben verwendet. GaAs kristal-
lisiert in Zinkblende-Struktur. Diese Diamantstruktur kann man sich aus zwei
kubisch-fla¨chenzentrierten (fcc) Gittern vorstellen, deren Basen jeweils mit Ga-
und As-Atomen besetzt sind, und die um ein Viertel der Raumdiagonalen der
Elementarzelle gegeneinander verschoben sind. An der (001) Oberfla¨che stellt
durch die unterschiedliche chemische Belegung die Verbindungslinie der beiden
Atome eine ausgezeichnete Richtung dar, es liegt also eine uniaxiale, kristalline
Anisotropie vor. Als Basis fu¨r alle Untersuchungen in dieser Arbeit sollen epitak-
tisch gewachsene Eisenfilme dienen. Da die Gitterkonstante des GaAs-Kristalls
doppelt so groß wie die des bcc-Eisens ist, ist epitaktisches Wachstum des Eisens
mo¨glich: fu¨r alle Proben wird GaAs als Substrat verwendet.
Da die verwendeten Substrate an Luft lagern, muss man von einer Verunreinigung
der Oberfla¨che durch z.B. eine einige A˚ngstro¨m dicke Oxidschicht ausgehen, die
die darunter liegende Struktur des Einkristalls verdeckt. An unbehandelten Sub-
straten ko¨nnen keine LEED-Reflexe gefunden werden, die verunreinigten Schich-
ten zeigen keine kristalline Ordnung. Um ein geordnetes Wachstum der Filme zu
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erlangen, werden deshalb die Substrate vorbehandelt.
Im Folgenden werden zwei unterschiedliche Reinigungsvorga¨nge beschrieben und
miteinander verglichen: Zum einen wird das Substrat durch Ar-Ionenbeschuss
gereinigt, zum anderen wird das Substrat auf ∼ 590°C geheizt, um eine Desorp-
tion des Sauerstoffs zu erreichen. T. Damm zeigte, dass durch die Reinigung der
Substrate mittels Ionenbeschuss gute magnetische Eigenschaften von gesputter-
ten Schichten erreicht werden [67]. Die Desorption des nativen Sauerstoffs von
der GaAs Oberfla¨che durch Heizen hat in vielen Arbeiten u¨ber MBE-Schichten
zum Erfolg gefu¨hrt z.B.[16]. Daher sollen die beiden Reinigungsvorga¨nge zuerst
bezu¨glich ihres Einflusses auf die Oberfla¨chenbeschaffenheit des GaAs verglichen
werden.
Zuna¨chst muss sicher gestellt werden, dass das Vorsputtern die Kristallstruktur
nicht zersto¨rt oder die Oberfla¨che nicht zu stark aufgeraut wird. Diese Frage-
stellung wurde bereits von T. Damm in seiner Dissertation [46] ausfu¨hrlich un-
tersucht. Die Untersuchungen ergaben, dass nach 15 sec Vorsputtern mit einer
Ionenenergie von 300eV und einem Strahlstrom von 30mA der Sauerstoffgehalt
an der Oberfla¨che des GaAs-Substrates bereits auf 1% gesunken ist. Die Oxid-
schicht von einigen A˚ngstro¨m ist weitgehend beseitigt. Der kristallin geordnete
Bereich des GaAs ist freigelegt, aber das Vorsputtern hat die Oberfla¨che noch
nicht zu stark aufgeraut. Abb.4.1a) zeigt scharfe LEED-Spots des vorgesput-
terten Substrates. Beim Auftreffen der Ar-Ionen auf das GaAs-Substrat werden
die Sauerstoffatome entfernt. Die Energieu¨bertragung ist aber punktuell, daher
kann die Oberfla¨chenenergie nicht das Energieminimum erreichen, was fu¨r ei-
ne Rekonstruktion an der Oberfla¨che no¨tig wa¨re. Leider ist es aus technischen
Gru¨nden nicht mo¨glich die GaAs-Oberfla¨che nach dem Vorsputtern auszuheilen,
da in der Pra¨perationskammer keine Heizung zur Rekristallisierung bis 590°C zur
Verfu¨gung steht.
Um die GaAs-Oberfla¨che durch Heizen pra¨parieren zu ko¨nnen, wie es in vielen
anderen Arbeiten [68] durchgefu¨hrt wird, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein
neues Heizsystem in die Schleusenkammer integriert. Dies ermo¨glicht das Heizen
von Substraten bis 900°C. Durch ungefa¨hr zweistu¨ndiges Heizen des GaAs auf
590°C in der Schleusenkammer bei einem Druck p< 5 · 10−9mbar werden Sauer-
stoff und andere Adsorbate desorbiert. Mit XPS und LEED wird die Desorption
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a) b)
Abb. 4.1: Vergleich der LEED-Bilder: a) (E=210eV): GaAs nach 15sec vorsputtern:
scharfe LEED-Spots, aber kein Anzeichen einer U¨berstruktur; b) (E=180eV): GaAs
nach 2 h Heizen bei 590°C: zusa¨tzliche LEED-Spots deuten auf eine (4×2)-Oberfla¨chen-
rekonstruktion hin; ohne Vorbehandlung des GaAs sind keine Reflexe zu erkennen.
des Sauerstoffs kontrolliert. Abb.4.1b) zeigt ein LEED-Bild einer geheizten GaAs-
Oberfla¨che. Es lassen sich zusa¨tzliche Reflexe finden, die auf eine (4 × 2) Ober-
fla¨chenrekonstruktion hindeuten. Ohne Vorbehandlung der GaAs Oberfla¨che sind
keine Reflexe zu sehen. Das Oxid ist somit nicht einkristallin.
Ein weiterer Aspekt beim Reinigen des Substrates ist die Oberfla¨chenrauigkeit.
Wa¨hrend der Substratpra¨paration mo¨chte man die Adsorbate an der GaAs Ober-
fla¨che entfernen, jedoch mo¨glichst die Oberfla¨che nicht aufrauen. Deshalb wird
mittels STM untersucht, wie sich das Vorsputtern bzw. das Heizen auf die Rau-
igkeit des GaAs auswirkt. Die STM-Aufnahmen (Abb.4.2) zeigen signifikante
Unterschiede in der Rauigkeit der Oberfla¨che des GaAs. Die vorgesputterte Ober-
fla¨che hat eine RMS-Rauigkeit σ=5A˚, die Rauigkeit des geheizten GaAs liegt im
gleichen Bereich bei σ=4A˚. Damit liegen die RMS-Rauigkeiten zwar in der glei-
chen Gro¨ßenordnung, aber man erkennt deutlich ganz unterschiedliche Struktur-
gro¨ßen. Nach dem Vorsputtern besteht die Oberfla¨che aus kleinen Strukturen der
Gro¨ße 70A˚, das Heizen dagegen verursacht wesentlich gro¨ßere, zusammenha¨ngen-
de Inseln der GaAs-Oberfla¨chenatome mit Abmessungen von 500A˚. Dies la¨sst sich
durch die beiden unterschiedlichen Pra¨parationsvorga¨nge erkla¨ren. Beim Vorsput-
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Abb. 4.2: STM-Aufnahmen, Bildfla¨che: 500 × 500nm2; a): GaAs nach Vorsputtern:
Ho¨henbereich ∆ h: 20A˚, Rauigkeit σ: 5A˚, typ. Strukturgro¨ße 70A˚; b): GaAs nach Hei-
zen: ∆ h: 20A˚, σ: 4A˚, typ. Strukturgro¨ße 500A˚; Die RMS-Rauigkeit der GaAs Ober-
fla¨che ist bei beiden Substratpra¨parationsverfahren vergleichbar. Allerdings bilden sich
durch das Heizen große, zusammenha¨ngende Inseln, wa¨hrend das Vorsputtern die Ober-
fla¨che in kleine Inseln zerteilt. Eine Aufnahme der unbehandelten GaAs-Oberfla¨che ist
aufgrund der starken Verunreinigung nicht mo¨glich, da die Adsorbate als Isolatorschicht
wirken.
tern wird durch den Aufschlag der Argonionen die Oberfla¨che aufgeraut, wa¨hrend
das Heizen die Oberfla¨che ausheilt und gla¨ttet. Insbesondere sorgt die mit der
Temperatur steigende Oberfla¨chendiffusion fu¨r die Bildung gro¨ßerer Inseln.
Da GaAs ein Zweikomponentensystem ist, besteht die Mo¨glichkeit, dass sich
wa¨hrend des Vorsputterns eine der Komponente wegen unterschiedlicher Sput-
terausbeute an der Oberfla¨che anreichert. In der Literatur findet man Berich-
te u¨ber eine Galliumanreicherung an der Substratoberfla¨che [70]. T. Damm hat
besta¨tigt, dass wa¨hrend des Vorsputterns an der Oberfla¨che eine Galliumanreiche-
rung stattfindet [46]. Auch beim Heizen muss die ho¨here Flu¨chtigkeit von Arsen
beru¨cksichtigt werden [69]. Wird die Temperatur u¨ber den Wert, bei welcher die
Desorption der Oxidschicht erfolgt (T>590°C), erho¨ht, oder das Tempern nach
der Desorption u¨ber la¨ngere Zeit fortgesetzt, kommt es ebenfalls zu einer Anrei-
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cherung des Galliums an der Oberfla¨che. Dies wird mit Hilfe von XPS-Messungen
untersucht bzw. kontrolliert. In Abb.4.3 sind XPS-Spektren von Galliumarsenid
ohne Vorbehandlung, nach dem Vorsputtern und nach dem Heizen zu sehen.
Abb. 4.3: XPS-Spektrum von den Ga 3p, 3d und As 3p, 3d Peaks. Zum besseren
Vergleich sind die Messdaten auf den Wert des As 3p Peaks normiert. Das Spektrum
ohne Vorbehandlung (schwarz) weicht aufgrund des hohen Sauerstoffanteils von dem
Spektrum nach 15 sec Vorsputtern (rot) ab. Das Spektrum nach 2h Heizen bei 590°C
(gru¨n) ist stark verrauscht, da ein anderer Probenhalter benutzt werden muss und so
der optimale Abstand Probe-XPS-Analysator nicht mehr eingestellt werden kann.
Am Auffa¨lligsten ist das schwache Signal fu¨r das Spektrum des geheizten GaAs.
Dies wird nicht durch die Substratpra¨paration verursacht, sondern liegt am Pro-
bentra¨ger wa¨hrend der XPS-Messung. Da fu¨r das Heizen ein anderer Probentra¨ger
benutzt werden muss, kann der optimale Abstand Probe-XPS-Analysator nicht
mehr eingestellt werden. Dadurch wird das Signal-Rausch-Verha¨ltnis schlechter
und kann auch durch eine ho¨here Anzahl an Messzyklen nur z.T. ausgeglichen
werden.
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Die Doppelstruktur der Ga bzw. As 3p Rumpfniveaus des unbehandelten Sub-
strates ist weniger stark ausgepra¨gt als die des vorgesputterten Substrates. Dies
ist im großen Sauerstoffanteil der Substratoberfla¨che beim unbehandelten GaAs
begru¨ndet, da das Oxid eine Verschiebung der Rumpfniveaus verursacht. Um ei-
ne quantitative Aussage u¨ber eine A¨nderung der Zusammensetzung zwischen Ga
und As zu treffen, werden die einzelnen Peaks unter Beru¨cksichtigung der un-
terschiedlichen Nachweisempfindlichkeiten aus Scofield [52] gema¨ß Gleichung 3.3
miteinander verglichen. Um die Gro¨ßenordnung der Fehler dieser Vergleiche zu
testen, werden zuna¨chst die Peakfla¨chen der 3p und 3d Niveaus eines Elementes
miteinander verglichen. Da beide Rumpfniveaus eines Elementes zu gleichen Tei-
len zum Nachweis des Elementes beitragen, sollte der Fla¨chenvergleich den Wert
1 liefern. Wie man aus Tab.4.1 sieht, weichen die Werte deutlich von 1 ab. Fu¨r
das unbehandelte GaAs ergibt sich fu¨r Gallium nur nGa3d/nGa3p = 0, 81. Dies
kann mehrere Gru¨nde haben. Zum einen besitzt das Spektrometer eine nicht
beru¨cksichtigte, energieabha¨ngige Nachweisempfindlichkeit, zum anderen ist es
wahrscheinlich, dass die Elektronenoptiken des verwendeten Spektrometers und
des Nachweis-Spektrometers nicht identisch sind. Weiterhin gelten die verwende-
ten Nachweisempfindlichkeiten der Peaks aus [52] zum einen fu¨r reine Elemente
und nicht fu¨r eine chemische Verbindung, zum anderen ist bei der Berechnung ein
senkrechter Einfallswinkel der Strahlung zur Probenoberfla¨che angenommen wor-
den, wa¨hrend im verwendeten Spektrometer ein Einfallswinkel von 54,7° vorliegt.
Eine exakte Angabe der absoluten Konzentration von Ga und As ist deshalb
nicht mo¨glich. Jedoch kann eine Tendenz zur Galliumanha¨ufung an der Ober-
fla¨che durch die Substratpra¨paration angegeben werden.













Tabelle 4.1: XPS Peakfla¨chen-Verha¨ltnisse nach verschiedenen GaAs-Pra¨parationen
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Man ersieht aus Tabelle 4.1, dass das Verha¨ltnis der Peakfla¨chen sowohl fu¨r die Ga
Peaks als auch fu¨r As Peaks bei unterschiedlichen Substratpra¨parationen in etwa
gleich ist. Aus dem Vergleich beider Elemente la¨sst sich hingegen eine Abnahme
des As-Gehaltes feststellen: Ohne Vorbehandlung liegt das kleinste Verha¨ltnis vor;
sowohl das Heizen des GaAs als auch das Vorsputtern erho¨hen den Ga-Gehalt
an der Oberfla¨che. Dieses Ergebnis ist in U¨bereinstimmung mit [70], wo ebenfalls
ein bevorzugtes Sputtern von As und damit eine Zunahme von Ga an der Sub-
stratoberfla¨che gezeigt wird. Auch beim Heizen ist die ho¨here Flu¨chtigkeit des As
bereits in [16] beobachtet worden.
In diesem Kapitel hat man gesehen, dass die drei angewendeten Pra¨parations-
methoden unterschiedliche Oberfla¨chen des GaAs, hinsichtlich der Struktur, der
Morphologie und der chemischen Zusammensetzung erzeugen, die fu¨r die wei-
tere Betrachtung des Wachstums des Eisen beru¨cksichtigt werden muss. Ohne
Vorbehandlung ist der Gallium- und Arsenanteil ausgeglichen, allerdings ist die
Oberfla¨che durch das Oxid so stark kontaminiert, dass man davon ausgehen
muss, dass darauf kein epitaktisches Wachstum mo¨glich ist. Das Vorsputtern
reinigt die Oberfla¨che und legt die Kristallstruktur des GaAs fu¨r das epitaktische
Wachstum frei. Als negativer Nebeneffekt wird allerdings die chemische Zusam-
mensetzung des GaAs vera¨ndert und man hat eine Galliumanreicherung an der
Oberfla¨che. Dies ko¨nnte zu einer sta¨rkeren Durchmischung an der Grenzfla¨che
GaAs/Fe fu¨hren. Gleichzeitig wird die Oberfla¨che durch den Argonionenbeschuss
in gleichma¨ßige 70A˚ große Stukturen geteilt, was ein starkes Inselwachstum der
folgenden Schichten verursachen ko¨nnte. Das Heizen verursacht ebenfalls eine
Anreicherung des Galliums an der Oberfla¨che, doch nur durch das Heizen kommt
es zu einer Rekonstruktion der Oberfla¨che und sollte damit optimale Voraus-
setzung fu¨r des epitaktische Wachstum des Eisens sein. Gleichzeitig besteht die
Oberfla¨che aus großen (500A˚) Strukturen, was die optimale Bedingung fu¨r La-
genwachstum sein mu¨sste. Im na¨chsten Kapitel wird nun das Eisenwachstum auf
den drei verschiedenen pra¨parierten Galliumarsenidoberfla¨chen betrachtet.
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In diesem Kapitel wird das Wachstum von Eisen auf den drei unterschiedlich
pra¨parierten GaAs(001)-Oberfla¨chen betrachtet. Die Gitterkonstante von bcc-
Eisen mit aFe = 2, 87A˚ ist etwa halb so groß wie die des GaAs-Kristalls aGaAs =
5, 65A˚. Deshalb ist epitaktisches Wachstum von Eisen auf GaAs mo¨glich. Die
Kristallrichtungen Fe(001), GaAs(001) und Fe[100], GaAs[100] stimmen u¨berein
und die Gitterfehlanpassung betra¨gt (2aFe − aGaAs)/aGaAs = 1, 5%[51].
Im folgenden Kapitel ist der Einfluss unterschiedlicher GaAs Oberfla¨chen auf das
Wachstum von 100A˚ Eisen dargestellt. Ausgehend von den strukturellen Eigen-
schaften der Eisenfilme werden die Auswirkungen auf die magnetischen Eigen-
schaften erla¨utert. Mit einer Strahlspannung von 750V und einem Strahlstrom
von 14± 1mA wird bei einem Ar-Gasdruck von 1, 8× 10−3mbar eine Sputterrate
von 0,3A˚/s erreicht. Mit diesen Parametern werden alle Eisenfilme hergestellt.
Die Schichtdicke wird mit einem Schwingquarz u¨berpru¨ft. Zuvor wurde dieser
mit Ro¨ntgenkleinwinkelbeugung [72] an Eisenschichten kalibriert. Fu¨r die mag-
netischen Untersuchungen werden die Eisenschichten mit 40A˚ Aluminium gegen
Oxidation und Verunreinigungen abgedeckt.
4.2.1 Morphologie der 100A˚ dicken Eisenfilme
Die LEED-Bilder in Abb.4.4 besta¨tigen das epitaktische Wachstum auf allen
drei Substratoberfla¨chen. Obwohl das unbehandelte GaAs keine LEED-Reflexe
zeigt, findet man nach dem Aufsputtern von 100A˚ Eisen ein Beugungsmuster,
das dem bcc Fe(100) entspricht. Dies wurde auch schon in [46] gefunden und
dort ansatzweise damit erkla¨rt, dass es Lo¨cher im Oxid gibt, die von den mo-
bilen gesputterten Atomen erreicht werden und als Keime fu¨r das epitaktische
Wachstum wirken. T. Damm konnte nur epitaktisches Wachstum bei einer Min-
destsubstrattemperatur von 40°C finden. In der vorliegenden Arbeit wird fu¨r alle
bei Raumtemperatur gesputterte Eisenfilme epitaktisches Wachstum nachgewie-
sen. Im Vergleich erkennt man die scha¨rfsten Leedspots fu¨r den Eisenfilm auf dem
durch Heizen gereinigten GaAs. Dies besta¨tigt die obige Vermutung (Kap.4.1),
dass die durch das Heizen verursachte Oberfla¨chenrekonstruktion des GaAs die
beste Voraussetzung fu¨r das epitaktische Wachstum der Eisenschicht bietet. Die
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undeutlichsten Leedspots findet man bei der Eisenschicht auf dem kontaminier-
ten, nicht gesa¨uberten GaAs-Substrat, was aber durch die Oxidschicht zwischen
GaAs und dem gesputterten Eisen auch zu erwarten war.
a) b) c)
Abb. 4.4: a) LEED Aufnahmen von 100A˚ Eisen auf dem unbehandelten Substrat
bei 108eV, b) dem vorgesputterten bei 110eV und c) dem geheizten GaAs bei 118eV;
da die Probenplatte nicht bei einem Winkel zu fixieren ist, sind die einzelnen LEED
Aufnahmen leicht gegeneinander rotiert.
Da auf allen drei Substratarten epitaktisches Wachstum mo¨glich ist, stellt sich die
Frage, ob und wie sich der unterschiedliche Untergrund auf das Eisenwachstum
auswirkt. Dazu wird Rastertunnelmikroskopie an den Eisenfilmen durchgefu¨hrt.
Auf den STM-Bildern (Abb.4.5) lassen sich deutliche strukturelle Unterschiede
der Eisenschichten erkennen. Ohne Vorbehandlung liegt ein geschlossener Eisen-
film vor. Die Rauigkeit σ = 1A˚ ist sehr gering. Dies beruht sicherlich auf der
Oxidschicht zwischen dem GaAs-Substrat und dem Eisen. Da in diesem Fall die
Oberfla¨che des GaAs nicht vorbehandelt wurde, liegt dem Eisen eine glatte Ober-
fla¨che vor.
Im vorgesputterten Fall wa¨chst die Eisenschicht in kleinen Strukturgro¨ßen von
15nm und einer Ho¨he von typ. ∆h=1nm, und u¨bernimmt dadurch die Ober-
fla¨chenbeschaffenheit, wie man sie schon am vorgesputterten GaAs (Abb.4.2a)
erkennen konnte. Die Rauigkeit dieser Eisenschicht σ = 7A˚ ist deutlich ho¨her.
Ein ganz anderes Wachstum beobachtet man auf dem geheizten Substrat. Das
Eisen wa¨chst in großen zusammenha¨ngende Inseln auf dem GaAs auf. Durch
dieses Wachstum ist die Rauigkeit σ = 30A˚ im Vergleich zu den beiden ande-
ren Eisenschichten stark erho¨ht. Diese Ergebnis u¨berrascht, da ich vermutet hatte
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(Kap.4.1), dass die großen Strukturen an der Oberfla¨che des GaAs nach dem Hei-
zen die beste Voraussetzung fu¨r das Eisenwachstum sein wu¨rde. Anscheinend ist
aber gerade das Gegenteil der Fall: die durch das Vorsputtern in kleine Strukturen
aufgeteilte Substratoberfla¨che bietet die Voraussetzung fu¨r ein mo¨gliches Lagen-
wachstum des Eisens mit einer geringen Oberfla¨chenrauigkeit. Die Eisenschicht
u¨bernimmt in beiden Fa¨llen die Substratmorphologie. Die limitierte Oberfla¨chen-
diffusion kann die Inselstruktur nicht ausgleichen.
a) b) c)
Abb. 4.5: STM Aufnahmen von 100A˚ Eisen auf: a) unbehandeltes GaAs:∆h=8A˚, σ =
1A˚ das Eisen wa¨chst als geschlossener Film auf; b) vorgesputtertes GaAs: ∆h=10A˚,σ =
7A˚ die Oberfla¨chenbeschaffenheit des GaAs wird u¨bernommen, das Eisen wa¨chst in
kleinen Inseln auf; c) geheiztes GaAs: ∆ h=15A˚, σ = 30A˚ Eisen wa¨chst in großen
zusammenha¨ngenden Inseln auf.
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4.2.2 Magnetische Eigenschaften der 100A˚ du¨nnen Eisenfilme
Die bisherigen Untersuchungen dienten dazu, die Qualita¨t der Eisenschicht zu op-
timieren. Der Eisenfilm mit den besten magnetischen Eigenschaften soll gefunden
werden, um dann Fe/Cr/Fe- Dreilagensysteme und Fe/MgO/Fe Tunnelkontak-
te herzustellen. Im Folgenden werden die Ergebnisse zum magnetischen Verhal-
ten der 100A˚ du¨nnen Eisenschichten beschrieben und interpretiert. Dabei liegt
der Schwerpunkt darin, die Auswirkungen der unterschiedlichen Wachstumsbe-
dingungen auf die magnetischen Eigenschaften zu untersuchen. Von besonderem
Interesse ist, ob sich die unterschiedlichen GaAs Oberfla¨chen, d.h. die Gallium
angereicherte Oberfla¨che im vorgesputterten und geheizten Fall, auf die Durch-
mischung an der Grenzfla¨che Fe/GaAs auswirken. Es werden dazu die Koerzitiv-
feldsta¨rke, die Sa¨ttigungsmagnetisierung und die Anisotropien betrachtet.
Um die Koerzitivfeldsta¨rke HC zu messen, werden zuna¨chst MOKE-Messungen in
den leichten Achsen der Proben durchgefu¨hrt. Die Sa¨ttigungsmagnetisierung wird
aus SQUID-Messungen bestimmt. Mittels winkelabha¨ngigen FMR-Messungen
werden die Werte der Kristall- und der uniaxialen Anisotropie bestimmt.
Tabelle 4.2 zeigt, dass die Koerzitivfeldsta¨rke fu¨r den unbehandelten Fall am ge-
ringsten ist. Dies ist darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass die Oxidschicht auf dem GaAs
eine Durchmischung des Eisens mit dem Substratmaterial verhindert. Fu¨r den
vorgesputterten und den geheizten Fall muss man von einer Durchmischung von
GaAs und Eisen an den Grenzfla¨chen ausgehen, was zu einer Verspannung des
Eisenfilms fu¨hren kann. Dies ist bei Eisenwachstum auf Galliumarsenid immer
der Fall, allerdings werden die Verspannungen noch versta¨rkt durch die Galli-
um angereicherte Oberfla¨che und die Morphologie der Substratoberfla¨che. Solche
Verspannungen ko¨nnen aufgrund des magnetoelastischen Effektes die Koerzitiv-
feldsta¨rke vergro¨ßern und die Sa¨ttigungsmagnetisierung reduzieren [73]. Dies ist
auch bei den untersuchten Eisenfilmen der Fall. Ein weiterer Grund liegt in der
Morphologie der Schichten; die Inselgro¨ßen haben einen Einfluss auf die Koer-
zitivfeldsta¨rke. Im Fall des Eisens auf dem geheizten GaAs-Substrat wirkt sich
die große Inselgro¨ße, wie sie in den STM-Aufnahmen zu erkennen sind, auf eine
Vergro¨ßerung der Koerzitivfeldsta¨rke aus.
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Das Auftreten der uniaxialen Anisotropie liegt in der chemisch zweiza¨hligen
GaAs(001)-Oberfla¨che begru¨ndet [4]. Fu¨r das unbehandelte GaAs ist diese Ani-
sotropie daher am geringsten. Der Eisenfilm auf dem geheizten GaAs-Substrat
zeigt eine geringere uniaxiale Anisotropie, als auf vorgesputtertem Eisen. Die
sta¨rkste Kristallanisotropie wird fu¨r den vorgesputterten Eisenfilm gemessen. Die
schlechte Morphologie des geheizten GaAs (siehe Kap.4.2.1) bewirkt eine geringe-
re Kristallanisotropie des Eisenfilms, da analog zur Koerzitivfeldsta¨rke die großen
Strukturen die Kristallanisotropie der Eisenschicht schwa¨cht.
In Hinblick auf optimale magnetische Eigenschaften der Eisenfilme wurden
die Wachstumsbedingungen auf unterschiedlich pra¨pariertem GaAs untersucht.
Da die Kristallanisotropie als Maß der kristallinen Gu¨te den ho¨chsten Wert
31800J/m3 fu¨r den vorgesputterten Fall hat, werden alle weiteren Untersuchungen
auf vorgesputtertem Substrat durchgefu¨hrt.
Fe auf GaAs: unbehandelt vorgesputtert geheizt Vol. Fe
Koerzitivfeldsta¨rke [mT] 0,8 1,7 5,6
Sa¨t.magn. MS [10
3emu/cm3] 1,4 1,1 1,7 1,7
Kristallaniso. KKristall [J/m
3] 25600 31800 17800 48000
uni. Aniso. Kuniaxial [J/m
3] 190 4700 1900
Tabelle 4.2: Vergleich der magnetischen Eigenschaften von 100A˚ dicken Eisenfilmen
auf unbehandeltem, vorgesputtetem und geheiztem GaAs-Substrat; zum Vergleich die
Werte fu¨r Volumeneisen [74].
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4.2.3 Schichtdickenvariation der Eisenfilme
Die Eisenschichten auf dem vorgesputterten GaAs Substrat werden im Folgenden
Abschnitt na¨her betrachtet. Es soll untersucht werden, ab welcher Schichtdicke
die Schichten geschlossen aufwachsen und wie sich die Sa¨ttigungsmagnetisierung,
die Kristall- und die uniaxiale Anisotropie mit der Schichtdicke a¨ndern. Das mag-
netische Moment soll schichtdickenabha¨ngig bestimmt werden, um zu kla¨ren, ob
die ersten Monolagen kein magnetisches Moment besitzen. Die Anzahl dieser
sogenannten magnetisch toten Lagen [75] wird bestimmt. Dazu werden Eisen-
schichten der Dicke 10A˚, 20A˚, 30A˚ und 50A˚ hergestellt und untersucht.
Anhand der LEED-Bilder (Abb.4.6) erkennt man erste Reflexe bereits ab einer
Eisenschichtdicke von 10A˚. Du¨nnere Eisenschichten wurden nicht untersucht. Auf
dem vorgesputtertem GaAs wachsen die du¨nnen Eisenfilme bereits epitaktisch
auf.
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a) b)
c) d)
Abb. 4.6: LEED Aufnahmen (E=110eV) von a)10A˚, b) 20A˚, c) 30A˚ und d) 50A˚ dicken
Eisenfilmen auf vorgesputtertem GaAs. Erste Reflexe erkennt man ab einer Schichtdicke
von 10A˚. Auf dem vorgesputterten GaAs wachsen also bereits die ersten Monolagen
des Eisens epitaktisch auf.
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a) b)
c) d)
Abb. 4.7: STM Aufnahmen von Eisenfilmen der Dicke: a) 10A˚: Ho¨henunterschied (von
schwarz bis hellgelb) ∆h=20A˚, RMS-Rauigkeit σ = 7A˚; b) 20A˚: ∆h=15A˚, σ = 4A˚; c)
30A˚: ∆ h=20A˚, σ = 6A˚; d) 50A˚: ∆h=10A˚, σ = 7A˚. Es ist kein klarer Zusammenhang
zwischen der Schichtdicke und der Morphologie der Schichten zu erkennen.
In den STM-Bildern (Abb.4.7) sieht man keinen deutlichen Zusammenhang zwi-
schen der Oberfla¨chenbeschaffenheit der Schichten und der Schichtdicke. Die Ei-
senfilme haben eine hohe Rauigkeit σ ≈7A˚, die auch bei gro¨ßeren Schichtdicken
nicht geringer wird. Der Ho¨henunterschied (von schwarz bis hellgelb) betra¨gt bei
allen Schichten ∆h ≈20A˚. Dies bedeutet, dass die gesputterten Eisenschichten der
Dicke 10A˚ und 20A˚ keinen geschlossenen Film bilden ko¨nnen. Wie man im Fol-
genden sehen wird, sind diese Schichten aber trotzdem magnetisch. Diese du¨nnen
Schichten bilden zwar keine geschlossenen Filme, was auf die nicht perfekt glatten
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Substratoberfla¨chen zuru¨ckzufu¨hren ist, aber die einzelnen Inseln zeigen magneti-
sches Verhalten. Die Partikel sind u¨ber die Austauschwechselwirkung magnetisch
perkoliert und es findet u¨ber den gesamten Film eine Kopplung statt, was zu
einem resultierenden Magnetismus der du¨nnen Eisenschicht fu¨hrt.
Mit Hilfe von SQUID-Messungen wurde durch Extrapolation untersucht, ob und
in welchem Umfang dieses Wachstum der ionenstrahlgesputterten Eisenfilme
magnetisch tote Lagen verursacht. Die Sa¨ttigungsmagnetiserung in Abha¨ngig-
keit von der Temperatur ist in Abb.4.8 dargestellt. Experimentell zuga¨nglich war
der Temperaturbereich von 10K bis 400K. Fu¨r die 10A˚ Eisenprobe erkennt man
am besten, dass die Curietemperatur reduziert ist TC ∼ 400-450K. Die einzel-
nen Eisenschichten haben eine unterschiedliche Curietemperatur, was den unter-
schiedlichen Temperaturverlauf erkla¨rt. Um die unterschiedlichen Curietempera-
turen nicht beru¨cksichtigen zu mu¨ssen, wird die Extrapolation am Temperatur-
Nullpunkt 0K durchgefu¨hrt. Abb.4.9 zeigt das magnetische Moment in Abha¨ngig-
keit der Schichtdicke bei unterschiedlichen Temperaturen. An die Messungen bei
10 K wurde die Kurve angefittet, da diese Messung am na¨chsten zum absoluten
Nullpunkt liegt. Daraus ergibt sich eine Schichtdicke von ≈2,8A˚, also zwei Mo-
nolagen des Eisens, die nicht zum magnetischen Moment der Eisenfilme beitra¨gt.
Man bezeichnet dies als magnetisch tote Lagen und sie sind auf eine Durch-
mischung der gesputterten Eisenatome mit dem GaAs zuru¨ckzufu¨hren. An der
Grenzfla¨che GaAs/Fe kommt es zu nicht ferromagnetischen Fe-GaAs-Legierungen
[76]. Bei MBE Fe/GaAs-Schichten werden 0 [68] bis 40 [77] Monolagen Eisen als
magnetisch tote Lagen gefunden. Im Vergleich sind die magnetisch toten La-
gen in ionenstrahlgesputterten Schichten auf zwei Monolagen reduziert. Wenn
man zuru¨ck an die Morphologie des vorgesputterten GaAs denkt(Kap.4.1), dann
entsprechen die zwei Monolagen in etwa der RMS-Rauigkeit σRMS ≈ 4A˚ der
GaAs-Oberfla¨che.
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Abb. 4.8: Sa¨ttigungsmagnetisierung der gesputterten Schichten in Abha¨ngigkeit von
der Temperatur fu¨r unterschiedliche Schichtdicken. Fu¨r 10A˚ sieht man schon die Abnah-
me der Sa¨ttigungsmagnetisierung mit ho¨her werdender Temperatur. Die Sa¨ttigungs-
magnetisierung nimmt mit der Schichtdicke zu. Der Sprung bei 50K ist ein Mess-
artefakt, der durch den Phasenu¨bergang des Sauerstoffes bei 50K verursacht wird.
Um die Werte der kubischen Kristallanisotropie FKristall, der uniaxialen Ani-
sotropie Funiaxial und der Sa¨ttigungsmagnetisierung Ms in Abha¨ngigkeit von
der Schichtdicke zu ermitteln, wurden winkelabha¨ngige FMR-Messungen durch-
gefu¨hrt(siehe Kap3.3.3). Mit Hilfe des Programmes Mokesim [60] ko¨nnen die
Daten nach Gl.3.10 angefittet und so die Werte fu¨r FKristall, Funiaxial und Ms
ermittelt werden. Abb.4.10 zeigt die Messungen an den unterschiedlich dicken
Eisenschichten in Rohdatenform. Die Probe wurde so auf dem Messstab befes-
tigt, dass der Winkel 0° in den Messkurven einer harten Achse in der Ebene der
Probe entspricht. Beim Befestigen der Probe auf dem Messtab kann es zu einer
Verkippung der Probe aus der harten Achse heraus kommen. Dies verursacht eine
Verschiebung der Messkurve um wenige Grad (Abb.4.10c)).
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Abb. 4.9: Sa¨ttigungsmagnetisierung der gesputterten Schichten in Abha¨ngigkeit von
der Eisenschichtdicke bei unterschiedlichen Temperaturen. Die Eisenlagen bis ≤2,8A˚
tragen nicht zum magnetischen Moment bei. Die ersten beiden Monolagen Eisen sind
magnetisch tote Lagen.
Die Winkelabha¨ngigkeit des Resonanzfeldes ist fu¨r alle Schichten deutlich zu er-
kennen. Das Resonanzfeld in harter Achse (0°, 90°, 180°) ist gro¨ßer als in leichter
Achse (45°, 135°). Die Kurvenform a¨ndert sich stark mit zunehmender Eisen-
schichtdicke: Fu¨r die 10A˚ Eisenschicht (Abb.4.10a)) sind winkelabha¨ngige A¨nde-
rungen sehr verrauscht. Die Intensita¨ten der Resonanzpeaks sind schwach. Dies
liegt an der geringen Eisendicke, hier muss jetzt auch noch die obere Grenz-
fla¨che zur Aluminiumabdeckschicht beru¨cksichtigt werden. Auch an der Al/Fe
Grenzfla¨che kann man analog von einer Durchmischung ausgehen. Die LEED
und STM Untersuchungen zeigten bereits keinen geschlossenen Eisenfilm fu¨r die-
se 10A˚ Dicke, der trotzdem eine langreichweitige magnetische Ordnung hat. Man
kann erkennen, dass das Resonanzfeld im Gegensatz zu allen anderen Schicht-
dicken in harter Achse (0°) kleiner ist als in der leichten Achse, dies wird bei
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Abb. 4.10: Reflektionkoeffizient S11 als Funktion des Probenwinkels und der Magnet-
feldsta¨rke bei 8,08 GHz. Die Signalsta¨rke wird u¨ber den Farbton dargestellt. Je sta¨rker
die Intensita¨t des Resonanzpeaks, um so heller ist die Farbe. Auf vorgesputtertem GaAs
befinden sich Eisenschichten der Dicke a) 10A˚, b) 20A˚, c) 30A˚, d) 50A˚ und e) 100A˚.
Durch die großen Werte von FKristall treten ab einer Schichtdicke ≥30A˚ bei der Anre-
gungsfrequenz von 8,08GHz Loopings auf. Bei der 100A˚ Probe fa¨llt eine Verschiebung
der Position der Loopings um 10° auf; dies ist eine Justageunsicherheit beim Einbau
der Probe.
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Bayreuther auch beobachtet und mit einer Drehung der uniaxialen Anisotro-
pie erkla¨rt [4]. Ebenso kann man neben der Kristallanisotropie den Einfluss der
uniaxialen Anisotropie erkennen. Die Amplituden der Minima bei 0° und bei
90° sind unterschiedlich. Die leichte Richtung der uniaxialen Anisotropie liegt
in [−110]-Richtung (0°), also der magnetisch harten Achse der Kristallanisotro-
pie des Eisenfilms. Bei der 20A˚ dicken Eisenschicht (Abb.4.10 b)) erkennt man
den Einfluss der uniaxialen Anisotropie sehr deutlich, was aus den unterschiedli-
chen Amplituden der Maxima bei 0° und 90° und den gleichen Amplituden der
Minima bei 45° und 135° zu sehen ist. Die Kristallanisotropie steigt mit zuneh-
mender Schichtdicke an. Fu¨r einen 30A˚ dicken Film ist diese Anisotropie schon so
groß, dass fu¨r die Resonanzfrequenz von 8GHz sogenannte Loopings (siehe unten)
auftreten. Fu¨r die du¨nneren Eisenschichten wu¨rde man Loopings bei geringeren
Resonanzfrequenzen feststellen. Wa¨hrend die Kristallanisotropie je dicker die Ei-
senschicht ist, immer gro¨ßer wird, nimmt die uniaxiale Anisotropie ab. Da die
uniaxiale Anisotropie eine Grenzfla¨chenanisotropie ist und auf der Grenzfla¨che
Substrat GaAs zu Eisen beruht, ist das auch zu erwarten. Bereits bei 50A˚ dickem
Eisen findet man auch in [-110]-Richtung Loopings.
74 4.2 Eisen auf GaAs Substrat
Abb. 4.11: Winkelabha¨ngige FMR-Messung und Simulation der 50A˚ Eisenschicht.
Der Winkel 45° entspricht einer leichten Achse [100] des Eisenkristalls.
Zum besseren Versta¨ndnis des Pha¨nomens der Loopings wird Abb.4.11 betrach-
tet. Die aus den Einzelspektren bestimmten Resonanzfelder sind mit schwarzen
Quadraten dargestellt. Die Simulation ist als roter Ring dargestellt, sie kann die
gemessenen Daten gut wiedergeben. Aus der Simulation [60] werden die Werte
fu¨r Anisotropien und Sa¨ttigungsmagnetisierung bestimmt. Bei der verwendeten
Anregungsfrequenz von 8,08GHz treten fu¨r die winkelabha¨ngigen Messungen nur
in einem schmalen Winkelbereich um die harte Achse (0°) Resonanzpeaks auf.
Bei gleichem Probenwinkel treten zwei Resonanzpeaks auf, der Abstand der Re-
sonanzfelder variiert mit dem Winkel. Durch das Auftragen des Reflektionskoeffi-
zienten in Abha¨ngigkeit des Probenwinkels und des Resonanzfeldes ergeben sich
Ellipsen, sogenannte Loopings. Betrachtet man den Verlauf der Resonanzfrequenz
als Funktion des angelegten Feldes (Abb.4.12) fu¨r unterschiedliche in-plane Pro-
benwinkel, ist das Auftreten der Loopings einfach zu verstehen: An den Schnitt-
punkten der Kurvenschar mit 8,08GHz ergeben sich die Resonanzfeldpeaks.
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Abb. 4.12: Simulation: Resonanzfrequenz in Abha¨ngigkeit vom angelegten Magnetfeld
fu¨r unterschiedliche Probenwinkel. Bei einer Anregungsfrequenz von 8GHz ist die Re-
sonanzbedingung nur in einem Winkelbereich um die harte Achse (0°) erfu¨llt. Zwischen
4° und 5° verschwindet der Resonanzpeak.
Bei Ausrichtung der Probe in einer leichten Achse des Eisens (in den Abb.: Pro-
benwinkel 45°) in Richtung des externen Magnetfeldes ist die Probe fu¨r alle exter-
ne Magnetfelder gesa¨ttigt. Wird die Probe um 45° verdreht (in den Abb.: Proben-
winkel 0°), zeigt eine harte Achse in die Richtung des externen Magnetfeldes. Die
Probe ist dann fu¨r kleine externe Felder nicht gesa¨ttigt. Ist das externe Magnet-
feld gleich dem Anisotropiefeld der Probe, zeigt der Kurvenverlauf ein Minimum
(Abb.4.12 Probenwinkel 0°-5°). Die Probe ist ab diesem Magnetfeldwert gesa¨ttigt.
Die Tiefe des Minimums ha¨ngt stark vom Probenwinkel ab (vgl. Probenwinkel 0°
und 5°). Bei einer Anregungsfrequenz von 8GHz und einem Probenwinkel von 0°
gibt es fu¨r zwei Magnetfelder (0,04T und 0,10T) eine Resonanzbedingung. Wird
die reflektierte Leistung als Funktion des angelegten Feldes gemessen, findet man
zwei Peaks im Spektrum. Der Abstand der Resonanzfelder ha¨ngt empfindlich vom
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Probenwinkel ab. Ein Verdrehen der Probe vera¨ndert die Resonanzbedingungen
und die Peaks wandern aufeinander zu, bis sie nicht mehr unterscheidbar sind.
Bei gro¨ßerem Verdrehen der Probe (bei einer Anregungsfrequenz von 8GHz ist
das der Winkel von 5°) kann keine Resonanzbedingung mehr gefunden werden.
Abb.4.13 zeigt die aus den winkelabha¨ngigen FMR-Messungen bestimmte Kris-
tallanisotropie KK , die uniaxiale Anisotropie Ku und die Sa¨ttigungsmagnetisie-
rung MS in Abha¨ngigkeit von der Eisenschichtdicke. Wa¨hrend die Kristallani-
sotropie mit der Schichtdicke zunimmt, reduziert sich die uniaxiale Anisotropie.
Eine Ausnahme bildet die 10A˚ Schicht. Wie bereits oben erkla¨rt, sind diese Wer-
te sehr fehlerbehaftet und werden deshalb nicht weiter beru¨cksichtigt. Da die
Kristallanisotropie ein Volumeneffekt ist, ist diese Zunahme leicht zu verstehen.
Allerdings erreicht die Sta¨rke der Kristallanisotropie dieser gesputterten Eisenfil-
me nur 66% der Sta¨rke, die bei mittels Molekularstrahlepitaxie hergestellten Ei-
senfimen [79] ermittelt wird. Die Sa¨ttigungsmagnetisierung nimmt ebenfalls mit
der Schichtdicke zu. Die uniaxiale Anisotropie ist eine Grenzfla¨chenanisotropie;
sie ist auf eine Verbindung des Substrats GaAs mit dem Eisen zuru¨ckzufu¨hren.
Sie verliert daher mit zunehmender Schichtdicke an Bedeutung. Die gemessene
Anisotropie nimmt mit der Schichtdicke ab, sie ist eine effektive Anisotropie,
die sich aus der Volumenanisotropie KV ol und der Grenzfla¨chenanisotropie Ku
zusammensetzt:




Um die absolute uniaxiale Anisotropie fu¨r die gesputterten Schichten zu ermit-
teln, muss die effektive Anisotropie multipliziert mit der Schichtdicke gegen die
Schichtdicke aufgetragen werden. Der Achsenabschnitt Abb.4.13b) ist dann die
uniaxiale Anisotropie der Fe/GaAs-Grenzfla¨che.
Aus der Breite der Resonanzlinie la¨sst sich qualitativ eine Aussage u¨ber die Gu¨te
der Schicht treffen. Aus den Messungen der ferromagnetischen Resonanz wird die
Linienbreite ∆ B (FWHM) der Resonanzkurven ermittelt(siehe Kap.3.3.3). Die
Linenbreiten, die in Abb. 4.14a) als Funktion der Frequenz dargestellt sind, sind
im Vergleich zu anderen gesputterten [67, 81] mit ∆ B=2,66mT (ν = 9, 73GHZ,
100A˚) sehr gering. Dies besta¨tigt eine hohe Gu¨te der Schicht. Denn je schmaler
die Linienbreite, desto weniger magnetische Defekte weist der Kristall auf.
Aus der Frequenzabha¨ngigkeit der Linienbreite kann der intrinsische Da¨mp-
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Abb. 4.13: links: Abha¨ngigkeit der Kristallanisotropie (schwarz), der uniaxialen Ani-
sotropie (rot)und der Sa¨ttigungsmagnetisierung (blau) von der Schichtdicke des Eisens:
Die Kristallanisotropie ist eine Volumenanisotropie und nimmt mit zunehmender Ei-
sendicke zu; die uniaxiale Anisotropie ist eine Grenzfla¨chenanisotropie und nimmt mit
gro¨ßer werdender Eisendicke ab; Sa¨ttigungsmagnetisierung der Eisenfilme nimmt mit
der Eisenschichtdicke zu; rechts: zur Bestimmung der absoluten uniaxialen Anisotropie:
aus dem Achsenabschnitt wird bestimmt Ku = 0, 016± 0, 002 mJ/m2
Abb. 4.14: links:Frequenzabha¨ngigkeit der Linienbreite: Der Achsenabschnitt ist der
extrinsische Anteil der Linienbreite ∆B0 = (0, 16± 0, 48)mT. Aus der Steigung erha¨lt
man den Da¨mpfungsparameter α = (4, 48± 0, 81)10−3. rechts: Abha¨ngigkeit der Lini-
enbreite von der Schichtdicke: die Linienbreiten nehmen mit der Schichtdicke zu.
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fungsparameter ermittelt werden. Man muss beru¨cksichtigen, dass in der ge-
messenen, realen Linienbreite ein nichtintrinsischer Beitrag enthalten ist (siehe
Kap.3.3.3 Gl.3.10). Bei der Bestimmung werden die Linienbreiten bei 8,08GHz
nicht beru¨cksichtigt, da die Linienbreite in die [110]-Richtung nicht mit de-
nen der [-110] u¨bereinstimmen. Bei dieser Frequenz sind Teile der Probe noch
nicht gesa¨ttigt. Der Achsenabschnitt ist der extrinsische Anteil der Linienbrei-
te ∆B0 = (0, 16 ± 0, 48)mT (Abb.4.14a)). Aus der Steigung wird der Gilbert
Da¨mpfungsparameter α = γ∆B/2ν mit γ = 29, 4GHz/T fu¨r Eisen bestimmt:
α = 0, 0045± 0, 0008.
Der niedrigste bisher bestimmte Gilbert Da¨mpfungsparameter wurde an idealen
Einkristallen, sogenannten Fe-whiskers, gefunden α = 0, 002 [82]. Die typischen
Werte fu¨r Fe(001) auf GaAs(001) sind α = 0, 004 [83]. Der Gilbert-Da¨mpfungspa-
rameter fu¨r die ionenstrahlgesputterten Eisenschichten sind durchaus mit MBE
Eisenschichten vergleichbar.
Erstaunlich sind die Ergebnisse der Schichtdickenabha¨ngigkeit (Abb.4.14b)), die
Linienbreite wird mit abnehmender Schichtdicke geringer. In der Literatur wird
allerdings von einem Anstieg der Linienbreite mit abnehmender Schichtdicke d
z.B. bei Fe(001) auf Cu(001)[84] und Fe(100) auf Ag(100) [83] berichtet. Die-
se 1/d-Abnahme mit der Schichtdicke wird auf den starken Oberfla¨cheneinfluss
zuru¨ckgefu¨hrt, da bei MBE hergestellten Filmen eine langreichweitige Rauigkeit
vorliegt. Im Gegensatz dazu wird bei den ionenstrahlgesputterten Filmen eine
sehr kurzreichweitige Rauigkeit der Oberfla¨che festgestellt (siehe Kap.4.2.1), auf-
grund dessen der Oberfla¨cheneinfluss auf die Linienbreite nicht merkbar ist. Ein
a¨hnliches Verhalten der Linienbreite wurde auch an Fe auf GaN(0001) gefunden
[80].
Aus den bisherigen Untersuchungen konnten gute magnetische Volumeneigen-
schaften der gesputterten Eisenschichten gefunden werden: Die gesputterten Ei-
senfilme auf vorgesputtertem GaAs weisen nur 2 Monolagen Eisen als magnetisch
tote Lagen auf. In [77] werden an MBE gewachsenen Eisenfilmen bis zu 40 Mo-
nolagen Eisen als magnetisch tote Lagen gefunden. Die geringen Linienbreiten
bei den winkelabha¨ngigen FMR-Messungen verdeutlichen die guten Volumenei-
genschaften der gesputterten Eisenfilme. Dies wird auch durch die Sta¨rke der
Kristallanisotropie und der ermittelten Sa¨ttigungsmagnetisierung besta¨tigt.
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Es wurde bis jetzt gezeigt, dass das Ionenstrahlsputtern zu Schichten mit guten
Volumeneigenschaften des Eisens fu¨hrt. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit sollen
basierend auf den untersuchten Eisenschichten Dreilagensysteme wie Fe/Cr/Fe




Aus den bisherigen Untersuchungen an GaAs und an GaAs/Fe sind jetzt opti-
male Pra¨parationsbedingungen fu¨r das Substrat GaAs bekannt. Zuna¨chst wird
unter Nutzung dieser Kenntnisse ein in Ju¨lich seit langem etabliertes [3] Fe/Cr/Fe
Dreilagenschichtsystem hergestellt und charakterisiert. Dazu werden 100A˚Fe/7-
37A˚Cr/50A˚Fe Schichten auf vorgesputtertem GaAs aufgewachsen. Die Eisen-
schichten werden wie zuvor mit einer Sputterrate von 0,3A˚/s deponiert. Die
Proben werden wa¨hrend des Herstellungsprozesses rotiert, um eine homogene
Beschichtung und damit homogene magnetische Eigenschaften der Proben zu
gewa¨hrleisten. Da die Chromschichten mit einer Dicke von 7-37A˚ relativ du¨nn
sind, werden diese bei einer Sputterrate von 0,1A˚/s deponiert.
a) b) c)
Abb. 4.15: a) 100A˚ Eisen wa¨chst auf GaAs epitaktisch auf (E=107eV); b) die Zwi-
schenschicht 15A˚ Cr wa¨chst kristallin auf dem Eisen auf (E=104eV), die LEED-
Aufnahme ist um 45° verdreht, da der Probenteller verdreht war; c) auf der gesputterten
Cr-Schicht folgt eine 50A˚ Eisenschicht (E=110eV).
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Die in Abb.4.15 dargestellten LEED-Aufnahmen der gesputterten Schichten zei-
gen einkristallines Wachstum der Schichten. Die Aufnahme der ersten Eisen-
schicht zeigt erkennbare LEED-Spots, die eine kristalline Struktur des Eisens
dokumentieren. Nach dem Deponieren der Chromschicht erkennt man ein Beu-
gungsbild mit scha¨rferen Reflexen. Die Chromoberfla¨che hat eine gute kristalline
Ordnung. Diese Kristallordnung wird auch fu¨r die obere Eisenschicht u¨bernom-
men. Im Vergleich ist das Beugungsbild der oberen Eisenschicht ausgepra¨gter als
das der unteren Eisenschicht. Man kann also daraus schließen, dass das Eisen-
wachstum auf der Chromschicht verbessert wird gegenu¨ber dem Eisenwachstum
auf dem GaAs-Substrat
Bei verschiedenen Dicken der Chromschicht wird aus Messungen von MOKE-
Hystereseschleifen des Schichtsystems die Sta¨rke der Zwischenschichtkopplung
bestimmt. Das Vorliegen einer antiferromagnetischen Kopplung erkennt man aus
dem Verlauf der Kurve (Abb.4.16). Dies besta¨tigt die Gu¨te der Schichtsysteme.
Wa¨ren die Schichten zu rau oder die Durchmischung an den Grenzfla¨chen Fe/Cr
bzw. Cr/Fe zu stark, wu¨rde man eine 90° Kopplung oder gar keine Kopplung
finden. Jedoch kann die Kopplungssta¨rke durch die Rauigkeit der Schichten und
durch die Interdiffusion reduziert sein.
Die Werte der Kopplungskonstante der bilinearen Kopplung J1 und der biqua-
dratischen Kopplung J2 (siehe Kap.2.4) lassen sich durch Simulation [60] die-
ser Hysteresen bestimmen. Bei großen angelegten Feldern sind beide Schicht-
magnetisierungen parallel. Die Kopplung zwischen den Ferromagneten ist dann
aufgebrochen. Als konkretes Beispiel betrachtet man detailliert den Verlauf der
Hystereseschleife (Abb.4.16) vom negativen zum positiven angelegten a¨ußeren
Magnetfeld (von links nach rechts). Bei einem angelegten Magnetfeld, das gro¨ßer
ist als das Sa¨ttigungsfeld (≤ −0, 025T), zeigen Magnetfeld und beide Schicht-
magnetisierungen also in die gleiche Richtung. Aus der Sa¨ttigung heraus ver-
kanten sich die Ausrichtungen der Magnetisierungen der oberen und der unteren
Eisenschicht leicht zur Magnetfeldrichtung, wobei die dickere Schicht aufgrund
der Zeemanenergie eher in Feldrichtung ausgerichtet bleibt. Ab einem bestimmten
angelegten Feld (> −0, 01T) dominiert die Kopplung. Beide Magnetisierungen
sind dann antiparallel zueinander ausgerichtet. Die Magnetisierung der dickeren
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Abb. 4.16: Hystereseschleife eines antiferromagnetisch gekoppelten 100A˚ Fe/13A˚
Cr/50A˚ Fe-Schichtsystems. Die Probe ist so positioniert, dass eine leichte Achse in
Richtung des externen Magnetfeldes ausgerichtet ist. Der große, blaue Pfeil gibt die
Magnetisierungsrichtungen der unteren, dickeren Eisenschicht an, der kleine, rote Pfeil
steht fu¨r die obere, du¨nnere Eisenschicht.
Schicht zeigt in Feldrichtung. Wechselt das a¨ußere Feld die Richtung, drehen sich
alle Magnetisierungen (bei 0T) um 180°. Wird das Magnetfeld u¨ber den Wert
null hinaus in die andere Richtung erho¨ht (0,01T), folgt die Magnetisierung der
dickeren Schicht dem angelegten Magnetfeld. Da die beiden Schichten antiparal-
lel gekoppelt sind, dreht sich auch die Magnetisierung der oberen Eisenschicht.
Wird das a¨ußere Feld sta¨rker, bricht die antiparallele Ausrichtung der Schicht-
magnetisierung auf (0,015T), bis bei dem Sa¨ttigungsfeld (≥ 0, 025T) eine parallele
Ausrichtung erfolgt. Bei genauer Betrachtung der MOKE-Kurve fa¨llt auf, dass
das MOKE-Signal nicht punktsymmetrisch zum Ursprung verla¨uft. Dies ist auf
quadratische MOKE-Effekte zuru¨ckzufu¨hren [85].
82
4.3 Antiferromagnetische Zwischenschichtaustauschkopplung an gesputterten
Fe/Cr/Fe-Systemen
Abb. 4.17: Kopplungssta¨rke als Funktion der Cr-Zwischenschichtdicke.
Die MOKE-Kurven werden mittels des Auswertungsprogramms [60] unter
Beru¨cksichtigung von Gl.2.5 angefittet, dabei werden die Werte von bcc Volu-
meneisen fu¨r die Kristallanisotropie und die Sa¨ttigungsmagnetisierung angenom-
men. Als Fitparameter werden die Werte fu¨r die bilineare Kopplungssta¨rke J1
und die biquadratische J2 bestimmt. Die ermittelten Ergebnisse und die Betrags-
summe |J1 + J2| sind in Abb.4.17 als Funktion der Chromschichtdicke gezeigt.
Unterhalb einer Dicke von 11A˚ kann keine antiferromagnetische Kopplung gefun-
den werden. Von 11A˚ bis 13A˚ nimmt die Kopplung zu, im weiteren Verlauf fa¨llt
sie wieder ab. Oberhalb einer Dicke von 20A˚ kann keine antiferromagnetische
Kopplung gefunden werden. Die Form und die Sta¨rke der Kopplung wird von J1
bestimmt. Quantitativ ergibt sich fu¨r des Kopplungsmaximum des untersuchten
Schichtsystems aus der Simulation |J1| ≈ 0, 2mJ/m2.
Im Vergleich zu den bei MBE hergestellten Fe/Cr/Fe-Schichten [5], bei denen
das Kopplungsmaxiumum bereits bei einer Schichtdicke von 7A˚ liegt, findet man
im gesputterten Schichtstapel das Maximum erst bei 13A˚. Dies ko¨nnte an ei-
4.3 Antiferromagnetische Zwischenschichtaustauschkopplung an gesputterten
Fe/Cr/Fe-Systemen 83
ner Bildung von FeCr-Legierungen an den Grenzfla¨chen Fe/Cr/Fe liegen. Die-
ses Pha¨nomen wurde bereits an ionenstrahlgesputterten Fe/Si/Fe-Schichten beo-
bachtet [86]. Durch eine Durchmischung des Chroms an beiden Grenzfla¨chen zum
Eisen, ist eine in etwa doppelt so große Chromschichtdicke no¨tig, da man an den
Fe/Cr-Grenzfla¨chen jeweils magnetisch tote Lagen hat. Wenn man dies mit den
gefundenen zwei Monolagen magnetisch toter Lagen des Eisens an der GaAs/Fe
Grenzfla¨che vergleicht, ergibt sich die gleiche Gro¨ßenordnung.
Die Kopplungssta¨rke bei dem gesputterten System ist im Vergleich zu den MBE
Dreilagen eine Gro¨ßenordnung geringer, was auf die starke Interdiffusion an der
Grenzfla¨che Fe/Cr bzw. Cr/Fe zuru¨ckzufu¨hren ist. Die Zwischenschichtaustausch-
kopplung ist ein Grenzfla¨chenpha¨nomen und kann durch eine zu starke Durchmi-
schung an den Grenzfla¨chen gesto¨rt werden. Ein weiterer Grund fu¨r die geringe
bilineare Kopplungssta¨rke J1 ko¨nnte die Rauigkeit, also eine schlechte Qualita¨t,
der Grenzfla¨chen sein. Allerdings mu¨sste dann die biquadratische Kopplungs-
sta¨rke J2 gro¨ßer werden, denn fu¨r polykristalline Schichten ist diese dominant. J2
ist mit Werten um 0,02mJ/m2 gering, eine zu große Rauigkeit der Schichten kann
daher ausgeschlossen werden. Im Vergleich zu MBE-Schichten kann keine kurz-
reichweitige Oszillation der Zwischenschichtaustauschkopplung mit der Schichtdi-
cke gefunden werden, was bedeutet, dass die gesputterten Schichten nicht perfekt
glatt sind.
Fu¨r die mit MBE hergestellten Dreilagenschichten wird ein zweites Maximum
bei etwa 28A˚ gefunden, das allerdings nur eine Kopplungssta¨rke von 0,6mJ/m2
hat. Das zweite Maximum kann fu¨r die ionenstrahlgesputterten Fe/Cr/Fe-Stapel
nur ansatzweise bei einer Chromschichtdicke von 34A˚ gefunden werden. Die Ver-
schiebung in der Schichtdicke um 6A˚ kann analog zum ersten Maximum mit
magnetisch toten Lagen erkla¨rt werden. Die Sta¨rke der bilinearen Kopplung
J1 = 0, 008mJ/m
2 ist sehr gering. Allerdings stimmt mit 17A˚ (12 Monolagen) die
Oszillationsperiode mit der in MBE-Schichten gefundenen u¨berein. Diese lang-
reichweitige Oszillation ist weniger sensibel auf die Grenzfla¨chenbeschaffenheit.
Die Untersuchungen an den gesputterten Fe/Cr/Fe-Schichten zeigen nur ma¨ßige
Ergebnisse. Im Gegensatz zu den guten Volumeneigenschaften der Eisenschich-
ten, wirkt sich das Ionenstrahlsputtern negativ auf die Zwischenschichtkopplung
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aus. Die Hauptursache ist die Durchmischung an den Grenzfla¨chen, die durch
zwei Faktoren verursacht wird, zum einen durch die auf den bereits deponierten
Eisenfilm reflektierten, hochenergetischen Argonionen (Kap.3.1.1), zum anderen
durch die hohe Energie der gesputterten Atome, die auf den bereits deponierten
Film auftreffen.
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Bei den Untersuchungen an den Fe/Cr/Fe Dreilagenschichten wurde festgestellt,
dass sich Diffusion an den Grenzfla¨chen negativ auf Grenzfla¨chenpha¨nomene wie
die Zwischenschichtkopplung auswirkt. Es stellt sich daher die Frage, ob die mit-
tels Ionenstrahlsputtern hergestellten Grenzfla¨chen, auch Transporteffekte wie
den Tunnelmagnetowiderstand (Kap.2.6) sto¨ren wu¨rden. In [7] wird von magne-
trongesputterten, hochgradig orientierten MgO Tunnelbarrieren mit TMR Wer-
ten von 220% berichtet. Die Kenntnisse fu¨r das Pra¨parieren des GaAs und das
Wachstum von Fe/Cr/Fe werden jetzt auch fu¨r das Wachstum von Tunnelkon-
takten der Form GaAs/Fe(300A˚)/MgO(10-40A˚)/Fe(100A˚) genutzt. Die untere
Eisenschicht dient spa¨ter als untere Elektrode bei den Transportmessungen und
wird deshalb 300A˚ dick gewa¨hlt. Die Eisenschichten werden wie zuvor mit einer
Sputterrate von 0,3A˚/s deponiert, die Magnesiumoxidschichten werden aufgrund
der geringen Dicke bei einer Sputterrate von 0,1A˚/s deponiert. Der Schichtstapel
wird mit Hilfe von LEED und STM strukturell und mittels XPS chemisch cha-
rakterisiert. Fu¨r die magnetische Untersuchung mittels SQUID wird der Schicht-
stapel dann mit 300A˚ FeMn bzw. 30A˚ Co/ 300A˚ FeMn abgedeckt. Die Proben
wurden mittels Lithographie, A¨tzen, Sputtern, Lift-Off strukturiert und es wer-
den Transportmessungen an diesen durchgefu¨hrt.
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4.4.1 Morphologie des gesputterten Dreilagenschichtstapels
Fe/MgO/Fe
a) b) c)
Abb. 4.18: a) 300A˚ Eisen wa¨chst auf GaAs epitaktisch auf (E=107eV); b) 25A˚ MgO
wa¨chst aufgrund der Gitterfehlanpassung verspannt auf, es sind kaum noch LEED-
Reflexe zu erkennen (E=130eV); c) auf der gesputterten MgO-Schicht rekristallisiert
die 100A˚ Eisenschicht wieder (E=116eV).
Als erstes wird der Wachstumsprozess des Mehrlagensystems in situ mit LEED
kontrolliert. Das vorgesputterte, gereinigte GaAs zeigt, wie bereits diskutiert,
scharfe Spots, was auf eine kristalline, saubere Oberfla¨che hindeutet (Abb.4.1a)).
Nach der gesputterten, ersten Eisenschicht findet man LEED-Reflexe, Eisen
wa¨chst also epitaktisch auf dem GaAs (Abb.4.18a)) auf, wie bereits gezeigt.
Das Magnesiumoxid wa¨chst epitaktisch entlang seiner [100]- Richtung auf dem
Fe(100) auf, wobei die Einheitszelle des MgO in der Ebene um 45° zur Eisen-
oberfla¨che verdreht ist. Die Gitterkonstante des MgO ist aMgO = 4, 21A˚ [51]. Die
Gitterfehlanpassung, d.h. die Abweichung der Gitterkonstante des MgO von der
Diagonalen der Oberfla¨cheneinheitszelle des Eisens betra¨gt durch diese Rotations-
epitaxie nur 3,8%. Da sich das MgO durch die Gitterfehlanpassung zuna¨chst der
Eisenoberfla¨che anpassen muss, steht es unter Spannung. Die isolierende MgO-
Schicht verschlechtert die Oberfla¨chenrauigkeit des Lagensystems; es sind kaum
noch Leed-Spots zu detektieren (Abb.4.18b)). Dies ko¨nnte auch in der Aufladung
der Probe begru¨ndet sein, da MgO ein Isolator ist. Die zweite Eisenschicht auf
dem Magnesiumoxid rekristallisiert das System, man findet wieder erkennbare
LEED-Spots (Abb.4.18c)). Allerdings sind die Spots im Vergleich zur unteren
Eisenschicht verbreitert und weniger scharf. Insgesamt ist die Qualita¨t der Epita-
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xie im Vergleich zu Fe/MgO/Fe-Dreilagensystemen, die mittels MBE hergestellt
wurden [87], niedriger.
Um die Oberfla¨chenqualita¨t zu kontrollieren, werden die einzelnen Schichten nach
dem Sputtern mittels STM untersucht. Wie bereits in Kap.4.1 gezeigt, bildet
das GaAs eine aus gleichma¨ßigen ca. 70A˚ großen Strukturen bestehende ebene
Oberfla¨che fu¨r das Wachstum des Eisens. Das Eisen wa¨chst dann analog zu den
untersuchten 100A˚ Eisenschichten (vgl. Kap. 4.2.1) in Strukturen der mittleren
Gro¨ße (200A˚) auf dem GaAs auf. Die Oberfla¨chenrauigkeit des Eisens (σ=7A˚) ist
ho¨her als die des GaAs (σ=5A˚). Die isolierende Magnesiumoxidschicht (σ=2A˚)
reduziert die Rauigkeit der Oberfla¨che stark (Abb.4.19c)). Die typische Struktur-
gro¨ße ist etwas kleiner (150A˚) als die darunterliegende des Eisens (200A˚). Auf
dem gesputterten MgO wa¨chst die obere Eisenschicht wieder etwas rauer (σ=3A˚)
und in Strukturgro¨ßen von 300A˚ (Abb.4.19c)) .
a) c)b)
Abb. 4.19: a) 300A˚ Eisen ∆ h=10A˚, σ=7A˚ wa¨chst auf GaAs mit einer typ. Struktur-
gro¨ße von 200A˚ auf; b) das Wachstum der 25A˚ MgO reduziert die Oberfla¨chenrauig-
keit ∆ h=9A˚, σ=2A˚ und hat eine typ. Strukturgro¨ße von 150A˚; c) auf der gesputter-
ten MgO-Schicht wa¨chst die zweite 100A˚ Eisenschicht mit leicht ho¨herer Rauigkeit ∆
h=18A˚, σ=3A˚, aber im Vergleich zur unteren Eisenschicht weniger rau, und die typ.
Strukturgro¨ße ist mit 300A˚ gro¨ßer.
Um sicher zu stellen, dass die Eisenschichten weder wa¨hrend des Sputterns der
Magnesiumoxidschicht noch durch den notwendigen Heizprozess im Magnetfeld
(siehe Kap.4.4.2) oxidieren, werden die Eisenschichten in situ mit XPS unter-
sucht. In Abb.4.20a) ist ein XPS-Spektrum eines mit MgO abgedeckten Eisen-
films (schwarz) gezeigt. Zum Vergleich ist ein XPS-Spektum einer unabgedeckten
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Abb. 4.20: a)XPS- Spektren eines Fe/MgO Schichtsystems nach Herstellung; zum
Vergleich wird ein Spektrum einer Eisenoxidschicht dargestellt: am Fe/MgO-System
sind keinerlei Anzeichen einer Oxidation zu erkennen. Die Peaks sind weder zu ho¨heren
Bindungsenergien verschoben, noch sind Schulterpeaks erkennbar. b)XPS-Spektrum
von direkt vom MgO-Target gesputterter 25A˚ MgO Schicht mit Mg 2p und Mg 2s
Peaks: beide Peaks zeigen aufgrund der Oxidation des Magnesiums eine Verschiebung
der Bindungsenergien.
Eisenprobe (blau), die durch 24h Lagerung im UHV (p< 5 ·10−10mbar) oxidierte,
dargestellt. Im XPS-Spektrum ist Oxidation an zwei Merkmalen zu erkennen:
Die materialspezifischen Linien der Rumpfniveaus verschieben sich zu gro¨ßeren
Bindungsenergien hin. Gleichzeitig wu¨rde man sogenannte Schulterpeaks bei der
Bindungsenergie des unoxidierten Materials finden. Diese Schulterpeaks doku-
mentieren den noch nicht oxidierten, unter dem Oxid liegenden Anteil des Ma-
terials. Fu¨r die Fe/MgO-Probe erkennt man keinerlei Anzeichen einer Oxidation
des Eisenfilms. Man findet weder eine Verschiebung der Peaks zu gro¨ßeren Bin-
dungsenergien noch Schulterpeaks. Man kann also davon ausgehen, dass wa¨hrend
des Sputterprozesses von MgO der Eisenfilm nicht oxidiert wird.
Weiterhin soll mit XPS-Untersuchungen sichergestellt werden, dass die MgO-
Barriere, direkt vom Target gesputtert, ohne Nachoxidieren aus vollsta¨ndig oxi-
diertem Magnesium besteht. Abb.4.20b) zeigt ein XPS-Spektum eines gesput-
terten MgO-Films. Man erkennt sofort die Verschiebung der Peaks und keinerlei
Schulterpeaks. Das Magnesium ist also durch und durch oxidiert. Danach kann
man von einer Magnesiumoxidtunnelbarriere ausgehen.
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4.4.2 Magnetische Eigenschaften des Schichtsystems
Um Transportmessungen durchfu¨hren zu ko¨nnen, muss fu¨r das Dreilagensystem
300A˚ Fe/ 25A˚ MgO/ 100A˚ Fe in eine der beiden Eisenschichten eine Austausch-
verschiebung initiiert werden. Ansonsten unterscheiden sich die Schaltfelder der
beiden Eisenschichten nicht und man ko¨nnte keinen Transport detektieren. Da
in der vorliegenden Arbeit das Fe/MgO/Fe-System kristallin aufwachsen soll,
kommt also nur die obere Eisenschicht in Frage. Daher wird sie mit einer 300A˚
Eisenmanganschicht abgedeckt. Um eine Differenz der Schaltfelder der beiden Ei-
senschichten zu erreichen, wird die obere Eisenschicht mittels der Eisenmangan-
schicht austauschverschoben (Kap.2.3). Die Austauschverschiebung sollte erreicht
werden, indem die Probe im Magnetfeld u¨ber die Ne´eltemperatur des FeMn, auf
520K geheizt und anschließend im Magnetfeld bis auf Raumtemperatur abgeku¨hlt
[88] wird. Dies wird mit SQUID-Magnetometrie u¨berpru¨ft. Obwohl in Fe/FeMn-
Systemen eine Austauschverschiebung bekannt ist[89], kann bei Raumtemperatur
kein Exchange-Bias-Feld detektiert werden. Bei 30K zeigt die Messung ein Aus-
tauschfeld von 40 Gauss (4mT) fu¨r die obere Eisenschicht und eine Austausch-
verschiebung von 7 Gauss fu¨r die untere Eisenschicht (Abb.4.21). Die beiden Ei-
senschichten sind aneinander gekoppelt und damit sind die untere und die obere
Eisenschicht nicht frei voneinander schaltbar. Diese Kopplung der Eisenschichten
ist auf den Orange-Peel-Effekt (siehe Kap.2.2), auf eine Kopplung auf Grund der
Rauigkeit der Schichten zuru¨ckzufu¨hren.
Um eine Austauschverschiebung der oberen Eisenschicht bei Raumtemperatur
zu erhalten, wird auf das Dreilagensystem Fe/MgO/Fe zuna¨chst eine 30A˚ Ko-
baltschicht aufgesputtert und dann erst die 300A˚ FeMn, da die Austauschver-
schiebung von Co/FeMn gro¨ßer ist [89]. Allerdings wa¨chst das FeMn nicht mehr
kristallin auf dem Co auf. Dies ist zwar ein Nachteil, aber man erha¨lt so eine Aus-
tauschverschiebung bei Raumtemperatur. Anschließend werden die Proben im
Magnetfeld auf 520K geheizt und auf Raumtemperatur abgeku¨hlt. Die Austausch-
verschiebung der oberen Eisenschicht wird wieder mittels SQUID-Magnetometrie
u¨berpru¨ft. Bei Raumtemperatur zeigt die Messung ein Austauschfeld von 30
Gauss fu¨r die obere, gepinnte Eisenschicht (Abb.4.21).
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Abb. 4.21: Die SQUID-Magnetometrie (bei 300K) zeigt nach dem Heizen bei 520 K
und Abku¨hlen im Magnetfeld fu¨r das Fe/MgO/Fe/FeMn-System kein Exchange-Bias-
Feld. Bei tiefen Temperaturen (30K) ist das Austauschverschiebungsfeld fu¨r die obere,
gepinnte Eisenschicht 40 Gauss.
Abb. 4.22: Die SQUID-Magnetometrie (bei 300K) zeigt nach dem Heizen und
Abku¨hlen im Magnetfeld fu¨r das Fe/MgO/Fe/Co/FeMn-System ein Exchange-Bias-
Feld fu¨r die obere, gepinnte Eisenschicht von 30 Gauss.
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Mit diesen Untersuchungen konnte eine Austauschverschiebung der oberen Ei-
senschicht bei Raumtemperatur in das Multilagensystem Fe/MgO/Fe/Co/FeMn
initiiert werden. Damit kann man eine Differenz der Schaltfelder der beiden Ei-
senschichten von 3mT erwarten.
4.4.3 Transportmessungen an Fe/MgO/Fe
Fu¨r die Transportmessungen senkrecht zu den Schichten, muss die untere und
obere Eisenschicht isoliert kontaktiert werden. Der Widerstand der Kontakte soll
in einem messbaren Bereich liegen, was u¨ber die Gro¨ße der Kontakte beeinflussbar
ist. Bei einer Kontaktfla¨che von einigen µm2 erha¨lt man Widersta¨nde u¨ber das
Schichtsystem im Ohm-Bereich. Durch eine Vierpunktmessung wird der Einfluss
der Kontaktwidersta¨nde der Anschlu¨sse eliminiert. Mit einem Ultraschall-Wedge-
Bonder ko¨nnen die strukturierten Kontaktierungsfla¨chen, die als Zuleitungen zu
den eigentlichen Tunnelkontakten fungieren, kontaktiert werden. Die Strukturie-
rung erfolgt mittels optischer Lithographie, A¨tzen, Sputtern und einem Lift-Off
Prozess. Die Kontakte werden als gekreuzte Leiterbahnen hergestellt. Als untere
Zuleitung wird die untere Eisenschicht genutzt, als Isolator dient SiO, fu¨r die
obere Zuleitung wird Cu aufgebracht. Die einzelnen Prozessschritte der Struktu-
rierung der Proben ko¨nnen in [87] nachgelesen werden. Nach der Strukturierung
werden Widerstands-Strom-Messungen einzelner Kontakte der Probe am TMR-
Messplatz [90] durchgefu¨hrt.
Zuna¨chst wird untersucht, ob die elektrischen Kontakte wie erwartet funktionie-
ren. Dazu wird die Probe mit sehr kleinen Stromsta¨rken kontaktweise durchge-
messen. Die kleinen Stromsta¨rken sollen verhindern, dass der Kontakt durch den
Strom zersto¨rt wird. Bei einer Kontaktfla¨che von 10 × 20µm2 misst man einen
Widerstand von etwa 10Ω. Als na¨chstes wird das Verhalten des Widerstandes
mit gro¨ßer werdender Stromsta¨rke betrachtet (Abb.4.23 oben). Die Stromsta¨rke,
die den Kontakt belastet, betrug 5mA. Man erkennt eine nach unten geo¨ffnete
Parabel. Dieses Verhalten ist typisch fu¨r eine isolierende Barriere. Mit Erho¨hung
der angelegten Spannung finden immer mehr Tunnelprozesse durch die Barriere
statt, daher sinkt der Widerstand. Damit kann man nachweisen, dass bei den
ionenstrahlgesputterten Fe/MgO/Fe-Schichten ein Tunnelprozess stattfindet.
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Um die Werte des TMR zu ermitteln, wird der Widerstand in Abha¨ngigkeit zum
angelegten Magnetfeld gemessen. Die Probe wird mit einer ihrer leichten Achsen
parallel zum a¨ußeren Magnetfeld orientiert und mit einer angelegten Spannung
von 50mV gemessen. Fu¨r das ionenstrahlgesputterte Fe/MgO(25A˚)/Fe/FeMn-
Schichtsystem findet man bei Raumtemperatur ein TMR von 2%. Der TMR
wird von einer Mindestspannung von 50mV bis zu einer Maximalspannung von
150mV detektiert, nimmt aber mit ho¨her werdender Spannung ab. Damit konnte
ein Tunnelwiderstand ermittelt werden, obwohl die beiden Eisenschichten nicht
frei voneinander schalten. Der nachgewiesene TMR ist aber im Vergleich zu mit-
tels MBE hergestellten epitaktischen Schichten [6] und magnetrongesputterten
polykristallinen Schichten [7] sehr niedrig. Auch die Variation der Barierrendicke
( MgO : 10A˚- 40A˚ ) hat den Tunnelwiderstand nicht erho¨ht.
Bedauerlicherweise konnte an den Fe/MgO/Fe/Co/FeMn keine Tunnelmagneto-
widerstandskurve gezeigt werden, da bei allen Proben auf Grund von Sto¨rungen
im Strukturierungsprozess kein funktionierender Kontakt gefunden wurde.
Durch die Transportmessungen konnte ein Tunnelwiderstand an ionenstrahlge-
sputterten Schichten nachgewiesen werden, allerdings ist der Wert des TMR sehr
niedrig. Die Vermutung liegt nahe, dass die Ursache an den Grenzfla¨chen Fe/MgO
und MgO/Fe zu suchen ist. Sowohl das Substrat als auch die einzelnen Schich-
ten zeigen eine Oberfla¨chenrauigkeit, was die Durchmischung an der Grenzfla¨che
versta¨rkt. Wie zuvor bei den Fe/Cr/Fe-Systemen muss von einer starken Durch-
mischung des Fe und des MgO ausgegangen werden, die sich auf das Grenz-
fla¨chenpha¨nomen des Tunnelmagnetowiderstandes negativ auswirkt.
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Abb. 4.23: oben: Widerstand in Abha¨ngigkeit des angelegten Stromes an ei-
nem Kontakt der Probe. Fu¨r gro¨ßer werdende Stromsta¨rken nimmt der Wider-
stand ab; damit wird ein Tunnelprozess nachgewiesen. Der Bereich um die Null
sind Messartefakte, die durch das Umschalten des Magnetes kommen. unten: Wi-
derstand in Abha¨ngigkeit des angelegten Magnetfeldes in leichter Achse einer
Fe(300A˚)/MgO(25A˚)/Fe(100A˚)/FeMn(300A˚) Schicht bei einer Spannung von 50mV
und T=300K: TMR 2%.
5 Diskussion der Ergebnisse
Die Resultate der vorliegenden Arbeit lassen sich in zwei Kategorien einteilen,
zum einen die Volumeneffekte, zum anderen die Grenzfla¨cheneffekte:
Wie im ersten Teil der Arbeit anhand von Eisenschichten gezeigt wurde, stellt
das Ionenstrahlsputtern eine gute Depositionsmethode fu¨r du¨nne Einzelschichten
dar. Die Partikel haben hohe kinetische Energien, die eine hohe Oberfla¨chenmo-
bilita¨t ermo¨glichen. Dadurch kommt es zu epitaktischem Wachstum mit guten
Volumeneigenschaften der Eisenschichten. In den ionenstrahlgesputterten Eisen-
schichten ist die kubische Kristallanisotropie mit 32000J/m3 ho¨her als in anderen
gesputteten Schichten [78] und erreicht etwa 66% der Kristallansiotropie, wie sie
in durch MBE hergestellten Fe/GaAs-Schichten gefunden wird [79]. Die FMR-
Linienbreite der Eisenschichten betra¨gt nur 2,66mT (ν = 9, 73GHZ, 100A˚) und
ist damit sogar geringer als in vergleichbaren MBE-Schichten [80, 84]. Das Io-
nenstrahlsputtern ermo¨glicht die Herstellung von Einzelschichten mit sehr guter
kristalliner Qualita¨t.
Im Fall von Schichtsystemen macht sich dagegen die hohe kinetische Energie
der ionenstrahlgesputterten Partikel beim Auftreffen auf den bereits gesputter-
ten Film negativ bemerkbar. Die hohe kinetische Energie fu¨hrt zu einer starken
Durchmischung an der Grenzfla¨che, so ko¨nnen keine scharf definierten Grenz-
fla¨chen entstehen. Grenzfla¨chensensitive Pha¨nomene wie die Zwischenschichtaus-
tauschkopplung, der Tunnelmagnetowiderstand und der Exchange-Bias werden
stark geschwa¨cht.
Die in ionenstrahlgesputterten Fe/Cr/Fe-Dreilagensystemen gefundene Zwischen-
schichtaustauschkopplung ist mit einer Sta¨rke von 0,2mJ/m2 um einen Faktor 10
schwa¨cher als bei MBE-Dreilagen [5], aber die Oszillation der Kopplung mit einer
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Periode von ca. 17A˚ kann beobachtet werden. Im Vergleich zu magnetrongesput-
terten Schichten liegt die Kopplungssta¨rke in der gleichen Gro¨ßenordnung.
Der Tunnelmagnetowiderstand der ionenstrahlgesputteten Fe/MgO/Fe/FeMn-
Schichten ist sowohl im Vergeich zur MBE [6] als auch zum Magnetronsputtern [7]
viel schwa¨cher. Dies wird zum Teil vom schwachen Exchange-Bias zwischen dem
ionenstrahlgesputterten Fe/FeMn verursacht. Die obere und untere Eisenschicht
des Tunnelsystems ko¨nnen nicht individuell schalten, der TMR verringert sich.
Aber auch die Rauigkeit der einzelnen Schichten des Dreilagensystems und die
starke Durchmischung an der Fe/MgO-Grenzfla¨che schwa¨chen den TMR stark.
Es konnte weitgehend ausgeschlossen werden, dass die Eisenschichten im Verlauf
des Herstellungsprozesses unbeabsichtigt oxidiert werden.
Zu magnetrongesputterten Oberfla¨chen bzw. Grenzfla¨chen gibt es in der Lite-
ratur nur wenige Informationen. Aus experimentellen Gru¨nden konnten in die
Morphologieuntersuchungen der vorliegenden Arbeit magnetrongesputterte Fil-
me und Schichtsysteme nicht einbezogen werden.
Im Vergleich ist das Ionenstrahlsputtern fu¨r Grenzfla¨cheneigenschaften eine
schlechtere Depositionsmethode als die Molekularstrahlepitaxie und auch als das
Magnetronsputtern. Dies kann durch die sehr unterschiedliche Energie der depo-
nierten Atome bei IBS (1-30eV) und MBE (0,2eV) erkla¨rt werden. Es ist u¨berra-
schend, dass auch das Magnetronsputtern Schichten mit großen Grenzfla¨chenef-
fekten ermo¨glicht. Die Energie der deponierten Atome beim Magnetronsputtern
und beim Ionenstrahlsputtern sind vergleichbar. Das IBS ermo¨glicht die Wahl der
Sputterparameter in einem großen Parameterbereich und sollte deshalb mehr Op-
timierungsspielraum bieten. Obwohl der Vergleich zwischen den drei Depositions-
methoden durch den starken Einfluss der Substrateigenschaften (siehe Kap.4.2.1)
erschwert ist, ko¨nnen die bei IBS aufgetretenen Effekte mit den gut verstandenen
Pha¨nomenen der MBE erkla¨rt werden. Die Prozesse beim Magnetron-Wachstum
sind noch nicht verstanden und ko¨nnen z.B. durch den Einfluss des Plasmas auf
den wachsenden Film auch nicht mit dem Versta¨ndnis der MBE erkla¨rt werden.
Die guten Grenzfla¨cheneigenschaften beim Magnetronsputtern ko¨nnten gerade
auf den Einfluss des Plasmas auf den wachsenden Film zuru¨ckzufu¨hren sein.
6 Zusammenfassung
Die vorliegende Arbeit beschreibt den Zusammenhang von Oberfla¨chenbeschaf-
fenheit und magnetischen Eigenschaften von epitaktischen Eisenschichten auf
Galliumarsenid und von Fe/Cr/Fe bzw. Fe/MgO/Fe-Dreilagensystemen. Diese
Schichten werden mittels Ionenstrahlsputtern unter Ultrahochvakuumbedingun-
gen hergestellt. Diese Untersuchungen tragen dazu bei, ein besseres Versta¨ndnis
des Einflusses des Sputterprozesses auf den Magnetismus du¨nner Filme zu ent-
wickeln.
Zur Einfu¨hrung werden in Kapitel 2 die theoretischen Grundlagen beschrieben.
Der Ferromagnetismus kristalliner Du¨nnschichten wird zusammenfassend darge-
stellt. Der quantenmechanische Tunneleffekt und der Tunnelmagnetowiderstand
wird erst allgemein und dann speziell fu¨r Fe/MgO/Fe-Systeme diskutiert.
In Kapitel 3 wird der Sputterprozess erkla¨rt und das Verfahren des Ionen-
strahlsputterns beschrieben, mit dem das Galliumarsenid pra¨pariert und die
Eisenfilme (10-100A˚), die zwischenschichtaustauschgekoppelten Fe(100A˚)/Cr(7-
37A˚)/Fe(50A˚) Schichten und die Tunnelkontaktschichtsysteme Fe(300A˚)/MgO(10-
40A˚)/Fe(100A˚) hergestellt werden. Die Oberfla¨chenbeschaffenheit der gesputter-
ten Schichten wird mit Beugung niederenergetischer Elektronen und Rastertun-
nelmikroskopie untersucht. Da beim Sputtern gerade die chemische Zusammmen-
setzung einen großen Einfluss haben kann, wird der Sputterprozess an ausgewa¨hl-
ten Schichten mittels Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie kontrolliert. Fu¨r die
Untersuchung der magnetischen Eigenschaften werden Magnetooptischer Kerr-
effekt, SQUID-Magnetometrie und winkelabha¨ngige ferromagnetische Resonanz
genutzt.
In Kapitel 4 werden die gesputterten Filme charakterisiert. Sowohl auf unbehan-
deltem als auch auf vorgesputtertem und geheiztem GaAs-Substrat wachsen die
Eisenfilme epitaktisch auf. Die Eisenfilme auf geheiztem GaAs weisen mit 30A˚ die
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bei weitem ho¨chste Rauigkeit auf. Die Koerzitivfeldsta¨rke des Eisens auf unbehan-
deltem GaAs ist am kleinsten, wa¨hrend die ho¨chste Sa¨ttigungsmagnetisierung fu¨r
Eisen auf geheiztem GaAs gemessen wird. Die gro¨ßten Anisotropiewerte, sowohl
fu¨r die uniaxiale Anisotropie als auch fu¨r die Kristallanisotropie, werden fu¨r das
vorgesputterte GaAs/Fe-System ermittelt. Bei den schichtdickenabha¨ngigen Un-
tersuchungen an Eisen auf vorgesputtertem GaAs weisen zwei Monolagen Eisen
kein magnetisches Moment auf; es sind sogenannte magnetisch tote Lagen. Die
Sa¨ttigungsmagnetisierung nimmt mit der Schichtdicke zu; fu¨r eine Eisenschichtdi-
cke von 100A˚ wird 83% der Sa¨ttigungsmagnetisierung von Volumeneisen erreicht.
Die uniaxiale Anisotropie beruht auf der zweiza¨hligen chemischen Symmetrie der
GaAs (001)-Grenzfla¨che und nimmt daher mit der Schichtdicke ab. Die hohe
Kristallanisotropie und die geringe FMR-Linienbreite besta¨tigen die guten Volu-
meneigenschaften des Eisens.
Es werden epitaktisch gesputterte Fe/Cr/Fe-Dreilagensysteme auf dem vorge-
sputterten GaAs deponiert und die Kopplungsta¨rke der antiferromagnetischen
Zwischenschichtaustauschkopplung ermittelt. Fu¨r eine Chromzwischenschicht
von 12 bis 17A˚ konnte eine Kopplung gefunden werden. Die Kopplungssta¨rke
ist allerdings um einen Faktor 10 kleiner als bei MBE-deponierten Schichten.
Dies liegt an einer sehr starken Durchmischung an der Fe/Cr-Grenzfla¨che.
Schließlich werden ebenfalls auf vorgesputtertem GaAs Fe/MgO/Fe/FeMn-
Tunnelschichten deponiert. Nach der Strukturierung der Proben zeigen einzelne
Tunnelkontakte in Strom-Spannungsmessungen Tunnelprozesse. An ihnen kann
ein TMR von etwa 2% gemessen werden. Dieses Ergebnis ist entta¨uschend, da
an gesputterten, polykristallinen CoFe/MgO/CoFe-Schichten ein TMR von 220%
[7] gemessen werden konnte. Die niedrigen TMR-Werte ko¨nnen durch das Fehlen
scharfer, definierter Grenzfla¨chen, sowohl an der Antiferromagnet/Ferromagnet
(MnFe/Fe) als auch an der Ferromagnet/Oxid (Fe/MgO) Grenzfla¨che erkla¨rt
werden. Im Rahmen dieser Arbeit war es nicht mehr mo¨glich, die TMR-
Messung am Schichtsystem Fe/MgO/Fe/Co/FeMn durchzufu¨hren, das im Vor-
versuch einen funktionierenden Exchange-Bias aufwies - im Gegensatz zu den
Fe/MgO/Fe/FeMn-Schichten.
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In der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, dass man mit Ionenstrahlsput-
tern sehr gute magnetische Volumeneigenschaften an Einzelfilmen erzielen kann.
Jedoch werden durch die starke Durchmischung an den Grenzfla¨chen die grenz-
fla¨chensensitiven Pha¨nomene wie Zwischenschichtaustauschkopplung, Exchange-
Bias und Tunnelmagnetowiderstand stark geschwa¨cht.
Als na¨chster Schritt muss die Minimierung der Durchmischung an Grenzfla¨chen
im Fokus der Untersuchungen stehen. Die kinetische Energie der gesputterten
Teilchen muss fu¨r den Grenzfla¨chenbereich der Schichten reduziert werden, was
z.B. durch eine Erho¨hung des Gasdruckes mo¨glich ist.
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Magnetic properties of Fe ﬁlms and Fe/Si/Fe trilayers grown on GaAs„001…
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We grow monocrystalline Fe001 ﬁlms and Fe/Si/Fe001 trilayers by ion-beam sputter epitaxy on
GaAs001 and MgO001 substrates. Ion-beam sputtering parameters such as substrate
presputtering time, substrate temperature, beam voltage, and target angle are optimized for 10-
nm-thick Fe001 ﬁlms with respect to epitaxial growth and magnetic properties. In situ low-energy
electron diffraction patterns conﬁrm the epitaxial and monocrystalline nature of the sputtered ﬁlms,
surprisingly even on untreated and thus oxidized substrates. The magneto-optical Kerr effect and
ferromagnetic resonance are employed to investigate the magnetic properties, and the structural
properties are characterized by atomic force microscopy and x-ray reﬂectivity measurements. Using
the optimized set of parameters that yields the best magnetic properties for single Fe ﬁlms on GaAs,
we deposit epitaxial Fe/Si/Fe001 structures and observe antiferromagnetic interlayer exchange
coupling for epitaxially sputtered Fe/Si/Fe001 trilayers on GaAs001. The total coupling
strength reaches values of up to 2 mJ/m2 at a Si thickness of 15 Å. © 2006 American Institute of
Physics. DOI: 10.1063/1.2197034
I. INTRODUCTION
Spintronics has recently become a very intensely dis-
cussed topic in the solid state physics community. The use of
the spin degree of freedom of the electron in addition to its
charge in spintronic devices promises additional
functionalities,1 increased data processing speed, less power
consumption, and increased integration densities.2 A key is-
sue is the injection of spin polarized currents into semicon-
ductors. The Fe/GaAs001 system has been discussed as a
candidate for spin injection right from the beginning1 and
was recently shown to exhibit a spin injection efﬁciency of
2% at room temperature in epitaxial samples grown by mo-
lecular beam epitaxy MBE.3
Pioneering work on the epitaxial growth of Fe on
GaAs001 was performed by Krebs et al.4 in 1987 by ex-
tending the MBE technique from semiconductors to metals.
The epitaxial growth of this system is not restricted to MBE
but can also be achieved by techniques employing
sputtering,5–11 which is the commonly used thin ﬁlm deposi-
tion method in industry. The main interest of the studies
mentioned above was on growth quality and magnetic prop-
erties with respect to substrate temperature and sputter ge-
ometry, but there are more parameters one can vary to inﬂu-
ence the ﬁlm growth. Especially the ion-beam sputtering
technique is a powerful tool in this respect, since the sputter-
ing parameters can be varied nearly independently over large
ranges. The ﬁrst part of this work deals with the growth
optimization of 10-nm-thick, monocrystalline iron layers. In
the second part we show results of epitaxially sputtered
substrate/Fe/Si/Fe systems with strong antiferromagnetic in-
terlayer exchange coupling as a further demonstration of the
good ﬁlm and interface quality.
II. EXPERIMENTAL PROCEDURES
The main focus of this work is to optimize the quality of
an Fe layer which we deposit directly onto the substrate with
respect to structural and magnetic properties. Therefore, the
growth of 10-nm-thick Fe ﬁlms on GaAs001 and
MgO001 is ﬁrst studied as a function of the following suc-
cessively varied sputtering parameters: substrate presputter-
ing time t, beam voltage Ubeam, sputtering gas pressure p,
substrate temperature T, and target angle  Table I. The
optimized set of parameters leading to good epitaxy, smooth
surfaces, and good magnetic properties is then used to grow
Fe/Si/Fe trilayers with varying Si interlayer thickness.
The ion-beam sputtering system is ultrahigh vacuum
UHV compatible and reaches a base pressure better than
10−9 mbar. A sample transfer allows to bring the samples to
attached analysis chambers where low-energy electron dif-
fraction LEED and x-ray photoemission spectroscopy
XPS measurements can be performed in situ.
GaAs001 and MgO001 substrates of 1010 mm2
size are mounted without any preceding treatment at the
same radius on a 4-in.-diameter sample holder. Rotation of
the substrate holder at 5–8 rpm guarantees identical thick-
nesses of the ﬁlms in one run. The sputtering rate is kept
constant at 0.3 Å/s. The sputtering system is equipped with
a 2 in. rf ion gun, which is aligned towards the target sputter
gun and a 4 in. electron cyclotron resonance ECR gun,
aPresent address: Sensitec naomi GmbH, Mainz, Germany. Electronic mail:
thorsten.damm@naomi-mainz.de
bElectronic mail: d.buergler@fz-juelich.de
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which is aligned towards the substrate assist gun. The sput-
tering geometry is shown in Fig. 1. The targets can be rotated
target angle  about the axis perpendicular to the incident
ion beam and parallel to the plane of the substrate in order to
vary the orientation of the sputter plume and the inﬂuence of
reﬂected ions or atoms after neutralization on the growing
ﬁlm.7 The average target-to-substrate distance measured
from target center to substrate center is 13 cm and therefore
of the same order of magnitude as the mean free path for our
typical sputtering gas pressure of 10–3-10−4 mbar. We use an
Fe and a Si target with a purity of 99.95% and 99.999%,
respectively. In order to prevent a charging of the Si target
due to the bombardment with positive Ar ions, a beam-
switch electronics is used. It allows to pulse the ion beam
with frequencies between 1 and 20 kHz with varying duty
cycles. During the periods of no ion acceleration the sputter
gun’s grid voltages can be inverted, so that electrons are
extracted from the plasma. This broad electron beam hits the
target and neutralizes any positive surface charge. Further-
more, this beam-switch electronics can also be used to inﬂu-
ence the deposition rate without changing any other sputter-
ing parameter. The ﬁlm thicknesses are monitored by a
quartz crystal microbalance.
Atomic force microscopy images are taken ex situ in
tapping mode using a multimode scanning probe microscope
SPM from Digital Instruments. We employ a Bruker-AXS
diffractometer with Cu K radiation for low-angle x-ray
reﬂectivity XRR measurements. Magneto-optical Kerr
effect MOKE experiments are performed in the longitudi-
nal geometry with the ﬁeld applied along Fe001100.
Ferromagnetic resonance FMR is observed by inserting a
22 mm2 sample piece in a cylindrical resonator with ad-
justable length. The cylinder axis is in the sample plane. A
stepper motor allows to rotate the sample about its surface
normal. The static external ﬁeld is applied perpendicular to
both the rotation axis and the cylinder axis. In this way we
can perform angle-dependent FMR measurements to deter-
mine magnetic in-plane anisotropies. The high frequency ex-
citation typically 8 GHz is generated by a network analyzer
and coupled to the resonator via an antenna, which simulta-
neously acts as a receiver to measure the reﬂection coefﬁ-
cient.
III. RESULTS AND DISCUSSION
A. Substrate preparation
The oxide and contamination layer on the GaAs and
MgO substrates are removed by presputtering the substrates
at the standard substrate temperature of T=225 °C with the
Ar ion beam of the assist gun. The beam energy is Ubeam
=0.30 kV, and the beam current Ibeam=30 mA corresponds
to a current density at the position of the substrate of the
order of 0.3 mA/cm2. The amount of remaining oxygen on
GaAs after different presputtering times t is calculated from
XPS spectra by comparing the O-1s and Ga-3d peaks after
different presputtering times t Fig. 4b. The oxygen signal
decreases by a factor of 40 and drops below the detection
limit of less than 1% after 15 s preputtering.
Untreated samples do not show a LEED pattern demon-
strating that the oxide and contamination layers formed due
to air exposure are disordered. However, after 5 s of presput-
tering, LEED spots appear and show the expected pattern for
a cubic system an example for 15 s presputtering is shown
in Fig. 2. It is noteworthy that in contrast to removing the
oxygen by heating as usually done for MBE growth, e.g.,
Refs. 12 and 13, sputtering GaAs at T=225 °C leads to a
TABLE I. Variation of the sputtering parameters: substrate presputtering










0–200 225 0.75 10−3
15 25–300 0.75 10−3
15 225 0.30–1.30 10−4
FIG. 1. Sputtering geometry for the two target angles =25° and 50°. The
assist gun is not shown for clarity.
FIG. 2. LEED pattern of a GaAs001 surface taken at an electron energy of
108 eV after 15 s presputtering at T=225 °C, Ubeam=0.30 kV, and Ibeam
=30 mA. The spots are remarkably sharp, and the pattern does not indicate
any surface reconstruction.
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nonreconstructed surface. For presputtering times of 40 s
and longer, no LEED spots can be found indicating that the
prolonged bombardment of the wafer with Ar ions destroys
the crystallinity at the surface.
B. Single Fe ﬁlms
Starting from a predeﬁned standard set of sputtering pa-
rameters, 10 nm Fe is deposited on GaAs001 and
MgO001 substrates and then the sputtering conditions
are systematically varied as summarized in Table I. The
standard parameters are Ubeam=0.75 kV, T=225 °C,
p=1.810−3 mbar, t=15 s, and =50°. The sputtering rate
for all iron ﬁlms is kept constant at 0.3 Å/s.
1. Variation of presputtering time
LEED data of the Fe ﬁlms clearly prove that monocrys-
talline and epitaxial growth is achieved for all of the chosen
presputtering times, even when the substrate does not show a
LEED pattern, e.g., for no t=0 s or very long t=200 s
presputtering. Figure 3 shows LEED patterns of 10-nm-thick
Fe ﬁlms grown on both substrate types in the untreated
t=0 s and presputtered t=15 s state. We observe in all
cases a square lattice with lattice constants corresponding to
a 001 surface of bcc Fe. The Fe ﬁlms grown on MgO001
show slightly superior quality. The appearance of clear
reciprocal lattices proves the monocrystallinity of the Fe
ﬁlms, whereas the orientation of the lattice with respect
to the substrate crystal axes determined from LEED
patterns or the edges of the substrates reveals the following
epitaxial relationships: Fe001100 GaAs001100 and
Fe001100 MgO001110. Figure 4a depicts the de-
pendence of the coercive ﬁeld Hc on the substrate presput-
tering time t for 10-nm-thick Fe for both substrate types. Fe
ﬁlms on MgO are magnetically softer than on GaAs indicat-
ing a better growth quality on MgO. The coercivity increases
monotonously with t, and the lowest coercivity for both sub-
strates is found for t=0. This means that—surprisingly—the
growth on untreated, oxidized substrates is better than on
presputtered ones. The evolution of the root-mean-square
rms roughness derived from atomic force microscopy
AFM measurements with the presputtering time t  Fig.
4b indicates that the cleaning process by ion bombardment
roughens the substrate surface. The increased roughness
gives rise to a higher density of pinning centers and, thus, the
increased coercivity.
Angle-dependent FMR measurements shown in Fig. 5
conﬁrm the MOKE results. For the presputtered GaAs sub-
strate we ﬁnd in Fig. 5a the fourfold magnetocrystalline
anisotropy and a superimposed twofold anisotropy with the
easy axis at 135°. This uniaxial anisotropy is well known4,14
and appears whenever Fe is grown on clean GaAs001 sur-
faces irrespective of its reconstruction prior to the
deposition.15 It arises from the chemical twofold symmetry
of the GaAs001 surface and is thus a pure interface
anisotropy.16 As the Fe thickness is kept constant in this
study, interface and volume anisotropy contributions cannot
be separated, and we always state effective anisotropy con-
stants for the given Fe thickness of 10 nm. The anisotropy
constants and the effective saturation magnetization MS
eff are
derived from ﬁtting the FMR data using the standard
procedure.17,18 We ﬁnd a twofold anisotropy for all GaAs
samples for which the oxide layer is removed by a presput-
tering treatment e.g., Fig. 5a. All the more it is surprising
that for untreated GaAs substrates as in Fig. 5b, the
uniaxial anisotropy is missing while the fourfold magneto-
crystalline anisotropy is still there. Solid lines in Fig. 5 are
the ﬁts, and the ﬁtting results are summarized in Table II.
A corresponding angle-dependent FMR measurement of
a 10-nm-thick Fe ﬁlm on untreated MgO is displayed in Fig.
FIG. 3. LEED patterns of 10 nm Fe on a untreated GaAs, b presputtered
GaAs001, c untreated MgO, and d presputtered MgO001. The pre-
sputtering time for b and d is t=15 s. Patterns are taken at 107 and
110 eV for Fe on GaAs and Fe on MgO, respectively.
FIG. 4. a Coercive ﬁelds derived from MOKE measurements and b rms
roughness derived from 1 m2 AFM pictures of 10-nm-thick Fe ﬁlms on
GaAs squares and MgO circles substrates as a function of the presput-
tering time t. Triangles in b show the evolution of oxygen content
IO−1s / IGa−3d of GaAs001 substrates with presputtering time t.
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6a and reveals so called “loops.” They are the result of the
large magnetocrystalline anisotropy as compared to the low
excitation frequency of 8 GHz. The resonance condition is
fulﬁlled only in a small angle range ±5°  around the hard
axes at 45° and 135°. This behavior is well reproduced by
our ﬁts circles, Fig. 6a and is explained in Fig. 6b,
where we plot the calculated resonance frequency as a func-
tion of the applied ﬁeld for different in-plane sample angles
 using the ﬁlm parameters derived from the ﬁt in Fig. 6a.
Parameters for other deposition conditions on MgO are listed
in Table II. The resonance condition is fulﬁlled when in Fig.
6b the horizontal line at the chosen excitation frequency of
8 GHz intersects with the calculated lines. This happens only
for 40° but then for each angle at two different magnetic
ﬁelds. The distance of the two resonance ﬁelds varies
strongly with : It is largest when the external ﬁeld is parallel
to the hard axis i.e., at =45° and becomes zero meaning
that only one resonance ﬁeld exists somewhere between
40° and 41°. Thus, when plotting the resonance ﬁelds
as a function of the in-plane sample angle , loops as in
Fig. 6a appear.
The dashed lines in Fig. 6b represent calculations for
Fe on untreated GaAs, using the ﬁtted ﬁlm parameters from
Fig. 5b. Due to the lower magnetocrystalline anisotropy,
for each sample angle  only one resonance ﬁeld exists, lead-
ing to the curve shape with peaks in Fig. 5b.
An inspection of MS
eff and K1
eff values in Table II veriﬁes
that the quality of Fe on MgO substrates is better than the
quality of Fe ﬁlms on GaAs, as was derived from superior
LEED patterns before.
TABLE II. Effective saturation magnetization MS
eff
, effective fourfold mag-




eff /K1eff derived from angle-dependent FMR data for 10-nm-thick Fe
ﬁlms grown on GaAs and MgO under conditions deviating from the stan-

















Standard 1.10 17.8 1900 11
t=0 s 1.26 25.6 190 1
t=200 s 0.90 15.4 4200 27
=25° 0.94 12.8 320 3
Ubeam=1.3 keV 1.19 27.0 1200 4
TS=40 °C 1.59 38.0 3800 10
Fe on MgO
Standard 1.50 43.3 1770 4
t=0 s 1.48 41.9 2600 6
t=200 s 1.47 36.1 100 1
TS=40 °C 1.48 39.5 1300 3
Bulk bcc Fe 1.71 48.0
FIG. 5. Angle-dependent FMR measurement of 10-nm-thick Fe ﬁlms on a
presputtered GaAs and b untreated GaAs. The excitation frequency is
8 GHz. Squares represent data and the solid lines are best ﬁts. At an in-plane
sample angle of 0° the external ﬁeld is parallel to an in-plane easy axis i.e.,
Fe001100, and at 45° it is parallel to an in-plane hard axis of bcc Fe
i.e., Fe001110.
FIG. 6. a Angle-dependent FMR measurement of 10-nm-thick Fe ﬁlms on
untreated MgO. The excitation frequency of 8 GHz and the geometry is the
same as in Fig. 5. Squares represent data and the circles are best ﬁts. b
Calculated resonance frequencies for different in-plane sample angles  for
untreated MgO symbols and untreated GaAs dashed for the explanation
of the loops appearing in a but not in the curves of Fig. 5.
093905-4 Damm et al. J. Appl. Phys. 99, 093905 2006
A closer look at the parameters for Fe ﬁlms on GaAs
reveals that Fe ﬁlms grown on untreated GaAs substrates
entry t=0 s in Table II show a higher saturation magneti-
zation as well as a larger magnetocrystalline anisotropy con-
stant compared to the ﬁlms grown under standard conditions
i.e., with t=15 s presputtering. In agreement with the re-
sults of the MOKE hysteresis loops, the Fe ﬁlms on un-
treated GaAs substrates seem to have better crystallinity. Ob-
viously, the cleaning process with Ar ions does not only
remove the oxide at the surface but also damages the sub-
strate’s crystal structure. The effective uniaxial anisotropy
constant is found to increase by one order of magnitude
when the GaAs substrates are presputtered and reaches val-
ues of up to 27% of the fourfold magnetocrystalline aniso-
tropy constant. Thus, the Fe ﬁlms on untreated GaAs sub-
strates grow—in accordance with the LEED data—as a
monocrystalline layer. But they do not signiﬁcantly experi-
ence the twofold symmetry of the bare GaAs001 surface
because the special Fe/GaAs bonding at the interface cannot
form with the oxide layer being between them. We also ﬁnd
a weak twofold magnetic anisotropy for Fe ﬁlms on MgO.
The uniaxial anisotropy constant Ku
eff never exceeds a few
percent of K1
eff and—in contrast to the GaAs case—decreases
with longer presputtering time t Table II. Most likely, this
uniaxial anisotropy is related a small miscut of the
MgO001 substrates as reported previously.20–22
Although our data clearly evidence monocrystalline
growth of Fe on untreated, oxidized, and contaminated
GaAs001 and MgO001 substrates, it is up to now not
clear in detail what gives rise to the monocrystalline growth
in spite of the disordered, oxidized substrates. The previous
report23 of epitaxial growth of Cr and Fe/Cr bilayers with Cr
as a buffer and adhesion layer on untreated GaAs001 did
not address this question. One possible explanation could be
that holes in the oxide layer exist. Since sputtered particles
have an energy of several eV sputtered atoms have a broad
energy distribution with an average energy of the order of
10 eV, they also have a high mobility at the substrate sur-
face, such that they can reach these holes and form growth
seeds where crystalline growth nucleates. Several attempts to
achieve epitaxial growth on identical, oxidized GaAs wafers
by MBE, where atoms arrive at the surface with an energy of
the order of 0.1 eV, failed. Thus, it seems that the high par-
ticle energy due to the sputtering process is indispensable.
High-energetic Fe atoms with energies close to the sputtering
threshold 10–30 eV may help to form the crystalline
nuclei.
2. Inﬂuence of target angle and beam voltage
Due to the given geometry of sputter gun, target, and
substrate in our deposition chamber, it is likely that Ar ions
specularly reﬂected from the target hit the substrate.24,25 In
order to check the presence of such reﬂected Ar ions and
their inﬂuence on the monocrystalline growth, we vary the
target angle such that possibly reﬂected Ar ions will not hit
the substrate Fig. 1. Comparing the angle-dependent FMR
results of this sample entry =25° in Table II with a
sample prepared under standard conditions i.e., =50°, we
ﬁnd lower values for the magnetocrystalline anisotropy con-
stant K1
eff
=12.8 kJ/m3 and the saturation magnetization
MS
eff
=0.94 MA/m. This clearly demonstrates that reﬂected
Ar ions do exist, and—in contrast to other work11,26—these
high-energetic particles support the growth in a positive way.
In the standard geometry, the situation is similar to ion-beam
assisted deposition,27 where ions of the assist gun bombard
the sample while depositing the layer. Being aware of the
reﬂected Ar ions, one expects an inﬂuence of the ion energy
given by the beam voltage Ubeam on the growth. Using the
simple model from Bernstein et al.,7 one estimates the re-
ﬂected particle energy for our geometry to be 10% of the
primary ion energy. Figure 7 shows the correlation between
Ubeam and coercivity, magnetocrystalline anisotropy, and ef-
fective saturation magnetization, respectively. In order to
prevent arcs between the grids of the sputter gun at
high voltages, we employ a lower Ar gas pressure of
310−4 mbar for these measurements. Increasing Ubeam
leads to a better crystallinity as can be seen in the increase of
K1
eff and MS
eff see also entry Ubeam=1.3 keV in Table II. A
low coercivity is obtained at an intermediate beam voltage of
Ubeam800 V. Very low ion energies do not improve the
growth, while high ion energies lead to defects in the ﬁlm.
They act as pinning centers for the magnetization and, there-
fore, increase the coercivity. In order to check whether the
monocrystalline growth on untreated substrates is related to a
sputtering effect of the reﬂected Ar ions, which possibly
could remove the oxide, we deposit Fe on GaAs at different
target angles  with and without substrate presputtering.
LEED spots Fig. 8 conﬁrm the monocrystalline growth of
Fe on presputtered, clean as well as untreated GaAs at a
target angle of =25°, where no ions from the target are
FIG. 7. Coercivity HC, K1eff, and MS
eff vs Ubeam. The data in b are from Fe
ﬁlms on GaAs. Varying Ubeam in the shown range is only possible at a lower
pressure range 310−4 mbar. A higher pressure leads to arcs between the
two grids of the sputter gun for Ubeam1 kV.
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reﬂected towards the substrate. Thus, there is no sputtering
of the oxide by reﬂected Ar ions. An interesting point is
that—judging from the LEED spots—the growth on un-
treated substrates Fig. 8a is better than in case of substrate
cleaning by presputtering Fig. 8b: Without treatment one
ﬁnds nice, round spots while presputtering leads to additional
spots and intensity around the main spots.
3. Substrate temperature
The substrate temperature turns out to be a very impor-
tant parameter. While for Fe on MgO epitaxial growth takes
place for all temperatures up to 300 °C, polycrystalline
growth is found for Fe on GaAs at temperatures higher than
225 °C. XPS spectra of these samples not shown here re-
veal clear peaks for Ga and As, indicating strong interdiffu-
sion of the substrate material and the Fe ﬁlm. The best results
for the growth of Fe on GaAs are achieved at 40 °C, as





=1.59 MA/m entry TS=40 °C in Table II very close to
the Fe bulk values last line in Table II. The high growth
quality of the Fe ﬁlm is supported by AFM measurements
that reveal one of the lowest rms roughnesses rms=2.8 Å
of this study for deposition at 40 °C. The uniaxial
effective anisotropy constant Ku
eff
=3800 J /m3 amounts to
about 30% of the value expected based on the result of
Moosbühler et al.15 for MBE-grown Fe ﬁlms on GaAs001
Ku
Fe/GaAs
=0.13 mJ/m2 and our Fe thickness of 10 nm. The
lower value arises from the higher disorder and roughness of
our substrates after the presputtering process compared to the
carefully annealed substrates of Ref. 15.
Very good epitaxial growth at this rather low tempera-
ture has not been found in previous work6,7 and can be at-
tributed to the reﬂected Argon ions. As in the case of ion-
beam assisted deposition, the additional energy helps to
increase the surface diffusion of the deposited particles,
mimicking a higher substrate temperature. At other target
angles, which prevent the substrate bombardment by re-
ﬂected argon ions, inferior epitaxial ﬁlm growth takes place
as derived from FMR measurements.
C. Fe/Si/Fe trilayers
Using the sputtering parameters that lead to the best
growth of Fe on GaAs deposition at 40 °C, 15 s presputter-
ing, =50°, Ubeam=0.75 kV, and 1.810−3 mbar Ar pres-
sure, a series of substrate/100 Å Fe/x Å Si/50 Å Fe trilay-
ers with varying Si thickness x is deposited, where substrate
stands for GaAs001 and MgO001. LEED patterns con-
ﬁrm the monocrystalline and epitaxial growth of the whole
trilayer stack. MOKE measurements clearly show the pres-
ence of antiferromagnetic interlayer coupling for the trilayers
on both substrate types. An example with a GaAs001 sub-
strate and a Si spacer thickness x=14 Å is shown in Fig. 10.
The peculiar shape of the loop with the jump in small ﬁelds
can be understood by taking into account that the thinner top
Fe layer contributes stronger to the MOKE signal than the
thicker bottom Fe layer. The reasons are the limited penetra-
tion depth of the laser light and reﬂections at the Fe/Si in-
terfaces. Additionally, the signal contains strong second or-
der MOKE effects due to a large angle of incidence only
about 15° from the sample normal, which give rise to fur-
ther asymmetries with respect to zero ﬁeld. Taking all these
effects into account, we are able to well reproduce the
MOKE loops see arrows and circles in Fig. 10 and ﬁt the
bilinear and biquadratic coupling constants J1 and J2 deﬁned
by the phenomenological expression for the areal free energy
density of the coupling,
E = − J1 cos	
 − J2 cos2	
 , 1
where 	
 is the angle between the magnetizations of the two
ferromagnetic layers. We take into account the in-plane four-
FIG. 8. LEED patterns of 10 nm Fe on a untreated, oxidized and b
presputtered GaAs001 at a target angle =25°, which prevents a reﬂection
of Ar ions towards the substrate.
FIG. 9. FMR measurement of 10 nm Fe on GaAs deposited at 40 °C.
Squares are the data and the line represents the best ﬁt yielding the magnetic
parameters listed as entry TS=40 °C in Table II.
FIG. 10. MOKE loop of a 100 Å Fe/14 Å Si/50 Å Fe trilayer on GaAs.
Filled circles represent data and open circles the best ﬁt. The coupling pa-
rameters are J1=−0.81 mJ/m2 and J2=−0.15 mJ/m2. The arrows indicate
the magnetization directions of the thin, top and thick, bottom Fe layer,
respectively.
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fold magnetocrystalline anisotropy, the Zeeman energy, and
the possible twisted magnetization state within each ferro-
magnetic layer.28
The variation of the coupling strengths as a function of
the Si spacer thickness x is displayed in Fig. 11 for trilayers
grown on GaAs001 as well as on MgO001. For both
cases, there is no sharp maximum for the total coupling
strength J=J1+J2 but an almost constant value of 	J	 of the
order of 1 mJ/m2. This value is well comparable to those
typically found for fully metallic systems29 but is clearly
smaller than the 6 mJ/m2 observed for MBE-grown
Fe/Si/Fe001 trilayers.30 We relate the reduced coupling
strength compared to MBE samples to intermixing at the
Fe/Si interface due to the higher energy of the incident par-
ticles during the sputtering process. In order to get an idea of
the degree of intermixing, we perform XRR measurements
of GaAs/Fe/Si bilayer systems. The reﬂectivity data in Fig.
12 can be ﬁtted best when assuming an Fe-rich FeSi layer at
the Fe/Si interface. The thickness of the intermixed region is
about 8 Å, i.e., of the order of the Si spacer thickness.
Hence, the coupling is not mediated by a Si-rich or even pure
Si interlayer but by a possibly metallic FeSi layer consistent
with previous studies of sputtered Fe/Si systems31,32 and
spectroscopic measurements of sputtered Fe/Si multilayers
by Carlisle et al.33 A metallic spacer could be the reason for
the increase in bilinear coupling strength at a Si thickness
of 19 Å in Fig. 11a, which possibly indicates oscillatory
behavior of the coupling.
The hypothesis that enhanced intermixing reduces the
coupling strength is conﬁrmed in a further experiment, in
which we increase the Si deposition rate by a factor of 2
from 0.3 to 0.6 Å/s in order to reduce diffusion and inter-
mixing. Ion-beam sputtering allows us to keep all other sput-
tering parameters constant. As expected, the antiferromag-
netic coupling strength increases. The maximum of the total
coupling strength 	J	2 mJ/m2 at a Si thickness of 15 Å is
larger by a factor of 2 and exceeds the coupling strengths
previously reported for sputtered Fe/Si/Fe trilayers.31,34,35
On the other hand, the coupling strength is similar to those
found in sputtered, epitaxial, or polycrystalline Fe/Si
multilayers.31,32,36–38 Further experiments have to be per-
formed to decrease the intermixing. One possibility is to vary
the target angle , because the high-energetic Ar ions re-
ﬂected towards the substrate are likely to intensify interdif-
fusion processes. Alternatively one could use a lower beam
voltage to decrease the energy of the reﬂected particles.
IV. CONCLUSION
We have studied the growth of Fe single layers and
Fe/Si/Fe trilayer systems on GaAs001 and MgO001 by
ion-beam sputtering. Monocrystalline and epitaxial growth is
achieved on both substrate types. The magnetic properties of
Fe ﬁlms on MgO substrates are superior to those of Fe ﬁlms
on GaAs. Surprisingly, monocrystalline and epitaxial growth
of Fe ﬁlms with a good quality is also possible on untreated,
oxidized GaAs substrates. Our experiments—in particular,
the absence of the interface-induced uniaxial anisotropy—
clearly show that the oxide layer remains between GaAs and
Fe. In this context one could think of spin injection experi-
ments from Fe into GaAs through the native oxide layer,
similar to van’t Erve et al.,39 who demonstrated a high spin
injection efﬁciency in a GaAs/Al2O3/Fe system. Using an
optimized set of sputtering parameters that lead to the best
results for the growth of Fe on GaAs, Fe/Si/Fe001 trilayer
systems are grown and show strong antiferromagnetic inter-
layer exchange coupling. These results represent a further
indication of the high crystalline growth quality achievable
by ion-beam sputtering. For the best trilayers we measure a
total coupling strength of 2 mJ/m2.
FIG. 11. Spacer thickness dependence of the coupling parameters J1, J2, and
total coupling strength J=J1+J2 derived by ﬁtting MOKE loops of Fe/Si/Fe
trilayers on a GaAs and b MgO substrates.
FIG. 12. XRR measurement of a GaAs/100 Å Fe/70 Å Si bilayer system
deposited at 40 °C. Open circles represent data points, the solid line is the
best ﬁt including an FeSi layer, and triangles show the inferior ﬁt for a sharp
interface. The inset shows the magniﬁed high-angle region of the
diffractogram.
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